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In den meisten portablen elektronischen Gera¨ten kommen heutzutage Lithiumion-
enakkumulatoren zum Einsatz. Die aktiven Komponenten einer solchen Interka-
lationsbatterie umfassen Anoden- und Kathodenmaterialien sowie einen ionenlei-
tenden Elektrolyten, der den Transport der Lithiumionen zwischen den Elektroden
ermo¨glicht. In der Regel handelt es sich hier um Systeme, bei denen die Kathode aus
interkalationsaktiven Pulvermaterialien mit verschiedenen Additiven besteht. Die-
se Zusatzkomponenten sind im wesentlichen Stoﬀe, die einerseits den elektrischen
Kontakt der einzelnen Ko¨rner und die mechanische Stabilita¨t der gesamten Ka-
thode gewa¨hrleisten und andererseits aber keine Barriere fu¨r den Li-Ionentransport
darstellen sollen.
Zum Laden einer solchen Batterie wird durch Anlegen einer a¨ußeren Spannung
zwischen den Elektroden das Alkalimetall (Li) aus der Kathode ausgelagert (Dein-
terkalation) und nach dem Transport durch den Elektrolyten in die Anode ein-
gelagert (Interkalation). Beim Entladen erfolgt hingegen die erneute Einlagerung
(Reinterkalation) in die Kathode. Die Interkalationsreaktion ist, abha¨ngig vom Ma-
terialsystem, begleitet von reversiblen als auch irreversiblen strukturellen A¨nde-
rungen, ebenso wie von A¨nderungen der elektronischen Struktur des Materials.
In sekunda¨ren, d.h. wiederauﬂadbaren Interkalationsbatterien wird der reversible
Bereich der Ein- und Auslagerung genutzt. Die Triebkraft fu¨r die Interkalationsre-
aktion, aus der sich die Batteriespannung ergibt, ist die Diﬀerenz des chemischen
Potentials des Lithiums in Anode und Kathode.
Der Vorteil von Interkalationsbatterien gegenu¨ber anderen Systemen (Bleiakku,
NiCd, Ni-MH) ist im Wesentlichen die hohe Arbeitspannung und Kapazita¨t sowie
die daraus resultierende hohe speziﬁsche und volumetrische Energiedichte.
Die Kathodenmaterialien, die in Interkalationsbatterien verwendet werden, geho¨ren
in der Regel den U¨bergangsmetalloxiden der Materialklasse AMO2 (M = Ni, Co,
Mn; A = Alkali) an. Gegenu¨ber anderen Interkalationsmaterialien zeichnen diese
Oxide sich durch eine hohe Arbeitsspannung und Stabilita¨t aus.
Die ersten kommerziellen Lithiumionenzellen sind bereits 1990 von Sony in den
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Markt eingefu¨hrt worden und ﬁnden heutzutage Anwendung in vielen Produkten.
Neben ihrem etablierten Einsatz in portablen elektronischen Gera¨ten (Laptops,
Mobiltelefone, Digitalkameras, usw.) ist auch der zuku¨nftige Einsatz in hybriden
Elektrofahrzeugen (HEV,
”
Hybrid Electric Vehicles“) vorgesehen.
Als aktives Kathodenmaterial der Sony-Zelle fungierte schichtartig aufgebaute Li-
thiumkobaltoxid (LiCoO2), das auf Grund seiner hohen Energiedichte (ca. 125
Wh/kg, 440Wh/l[1]), der hohen reversiblen Kapazita¨t (140mAh/g) und einer er-
reichbaren Batteriespannung von u¨ber 4V zu den wichtigsten Kathodenmateria-
lien za¨hlt. Im Bereich der Batterieanwendungen besitzt LiCoO2 noch immer 95%
Marktanteil. Auf Grund des hohen Co-Preises von etwa 20–50 $/kg im Zeitraum
vom 2003–2006 (Ni 16–20 $/kg) zielen viele Untersuchungen auf eine Kostenreduk-
tion durch Substitution ab, ohne auf die vorteilhaften Eigenschaften verzichten zu
mu¨ssen. Dies wurde teilweise durch den Einsatz einer Mischung aus LiCoO2 und
LiNiO2 erreicht, die zu substituierten Li(Ni, Co)O2-Materialien fu¨hrt. Diese Ka-
thoden weisen zwar nicht alle positiven Eigenschaften von LiCoO2 auf, lassen sich
aber kostengu¨nstiger produzieren. Als besonders vielversprechend werden in aktu-
ellen Untersuchungen auch die Materialien Li(Ni, Co, Mn)O2 und Li(Ni, Co, Al)O2
angesehen, die eine ho¨here Betriebssicherheit gewa¨hren (unbedingt erforderlich in
HEV-Anwendungen), allerdings wiederum auf Kosten der Energiedichte. In diesem
Zusammenhang ko¨nnen auch die Olivine LiMPO4 (M= Fe, Ni, Co) genannt werden,
die neben einer guten Sicherheit/Stabilita¨t ebenfalls eine hohe Zyklenstabilita¨t auf-
weisen. Als 5V-Kathodenmaterialien werden ferner die substituierten Spinelle der
Klasse LiMn2−zMzO4 (M= Ni, Co, Fe) gehandelt.
Die Untersuchung und Entwicklung von Interkalationsmaterialien fu¨r diese Anwen-
dungen ist nach wie vor ein bedeutendes Thema der Materialforschung. Trotz der
seit langem erreichten Produktreife besteht fu¨r die Optimierung und das Versta¨nd-
nis dieser Systeme noch immer großer Forschungsbedarf, da ein tiefgehendes wis-
senschaftliches Versta¨ndnis der Funktionsweise und die Degradationsmechanismen
bisher nicht erlangt wurde und daher die gezielte Produktentwicklung behindert
wird. Insbesondere fu¨r Kathodenmaterialien wird das Potential fu¨r die Optimierung
hoch eingescha¨tzt. Neben der Kostenreduktion steht vor allem die Verbesserung der
kalendarischen Lebensdauer sowie der Zyklenstabilita¨t im Vordergrund.
Neuere Entwicklungen sind unter anderem im Bereich der Miniaturisierung zu ﬁn-
den bzw. zielen auf die Integration dieser Batterien. Großes Anwendungspotential





7oder implantierbaren medizinischen Gera¨ten. Hier zeichnet sich deutlich ab, dass
Du¨nnschichtbatterien in Zukunft immer mehr an Bedeutung gewinnen. Als Schlag-
wort ist in diesem Zusammenhang der Begriﬀ
”
on-chip power supply“ zu nennen.
Bei dieser Technologie ist in der Regel notwendig, auf einen ﬂu¨ssigen Elektrolyten
zu verzichten und die Miniaturisierung im Hinblick auf die Dicke voranzutreiben.
Daher wurden Mikrobatterien, die komplett aus Festko¨rpermaterialien aufgebaut
sind, 1995 erstmals von Bates et al. gefertigt [2]. Die aktiven Komponenten dieser
sogenannten
”
all-solid state“ Batterien bestehen aus einer LiCoO2-Kathode, dem
Festko¨rperelektrolyten LiPON (Lithiumphosphoroxynitrid) und einer metallischen
Lithiumanode.
Eine weitere potentielle Anwendung von Du¨nnschichtsystemen ist im Hochleis-
tungsbereich zu ﬁnden, beispielsweise als Batterien fu¨r zuku¨nftige HEV- oder EV-
Anwendungen. Abha¨ngig von den gestellten Anforderungen lassen sich mit unter-
schiedlichen Kathodendicken und Zellverschaltungen Hochleistungsbatterien reali-
sieren, die auf einen besonders hohen Energiedurchsatz oder eine hohe Energie-
dichte ausgelegt sind. Verschiedene Batteriehersteller verfu¨gen bereits u¨ber derar-
tige Systeme, in denen abha¨ngig von den Anforderungen und zur Minimierung des
Volumens der Batterie du¨nne Kathoden eingesetzt werden. Die bisher erzielten Er-
gebnisse zeigen, dass ein erhebliches technisches Verbesserungspotential vorhanden
ist. Das Hauptproblem stellt hierbei die kalendarische Lebensdauer dar, insbeson-
dere unter den Temperaturbedingungen, wie sie im Fahrzeugbetrieb auftreten.
Die Untersuchung von Kathodenmaterialien wie LiCoO2 umfasst eine Vielzahl von
interessanten Fragestellungen. Neben den technologischen Aspekten der Herstel-
lung von Du¨nnschichtbatterien mit Dicken im μm-Bereich, sind natu¨rlich vor allem
die A¨nderungen der elektronischen und strukturellen Eigenschaften der Kathoden-
materialien wa¨hrend des Batteriebetriebes von Interesse. Von entscheidender Be-
deutung ist hierbei, dass die De-/Interkalation von Alkaliionen auch mit einem
Elektronentransfer verbunden ist. Die elektronische Struktur besitzt daher einen
großen Einﬂuss auf die elektrochemischen Eigenschaften der Batterie, wie Batterie-
spannung, Lade- und Entladegeschwindigkeiten oder Zyklenstabilita¨t.
Die in dieser Arbeit hauptsa¨chlich als Untersuchungsmethode eingesetzte Photo-
elektronenspektroskopie (PES) erlaubt den direkten spektroskopischen Zugang zur
Analyse der chemischen und elektronischen Eigenschaften des Materials. Allerdings
erschweren bereits geringe Mengen an Adsorbaten die Analyse, bedingt durch die
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hohe Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit dieser Methode. Fu¨r die Charakterisierung der
elektronischen Struktur ist es zudem zwingend erforderlich, dass das Volumenma-
terial keine Verunreinigungen bzw. Additive entha¨lt.
Als Pra¨parationsmethode wurde aus den genannten Gru¨nden daher die Rf-Magne-
tron-Kathodenzersta¨ubung ausgehend von einem keramischen LiCoO2-Target ge-
wa¨hlt. Diese Art der Du¨nnschichtpra¨paration bietet zweierlei Vorteile fu¨r die fol-
genden Charakterisierung und ero¨ﬀnet dadurch weitere analytische Mo¨glichkeiten.
Zum Einen kann bei Verwendung von Du¨nnschichtkathoden in der Regel auf die
Zugabe von Additiven verzichtet werden, die im Gegensatz zu Pulvermaterialien
nicht zwingend eingebracht werden mu¨ssen, zum Anderen wird die Pra¨paration in
einer UHV-Apparatur durchgefu¨hrt, wodurch keine zusa¨tzlichen Verunreinigungen
wa¨hrend der Deposition der Schicht eingebracht werden. Die Reinheit der Probe
wird somit vor allem durch das Ausgangsmaterial bestimmt.
In der vorliegenden Arbeit wurde ein integriertes UHV-Analyse- und Pra¨parations-
system verwendet, in dem die PES-Analyseeinheit mit einer Reihe von pra¨parativen
Apparaturen kombiniert wurde. Die experimentellen Voraussetzungen fu¨r diese Un-
tersuchung mussten allerdings erst geschaﬀen werden. Dies beinhaltete unter An-
derem die Konzeption, den Aufbau und die Optimierung bzw. Instandhaltung der
UHV-Sputterdepositonskammer fu¨r die Du¨nnschichtpra¨paration und einer UHV-
Kammer, die es ermo¨glicht in-situ Strom-Spannungs-Messungen durchzufu¨hren.
Dieses System,
”
Daisy-Mat“ (Darmstadt integriertes System fu¨r Materialforschung)
bietet somit die besten Voraussetzungen fu¨r die in-situ Charakterisierung der herge-
stellten Du¨nnschichtproben unter UHV-Bedingungen. Mo¨gliche Kontaminationen
der Probe werden auf diese Weise auf ein Minimum reduziert, so dass das chemi-
sche Potential der Elektronen, die chemische Zusammensetzung der Probe und nicht
zuletzt deren elektronische Struktur so ohne sto¨rende Einﬂu¨sse analysiert werden
kann.
Ein weiterer Vorteil dieses Systems ist der modulare Aufbau, der es erlaubt, einzel-
ne Pra¨parationseinheiten auch an Synchrotronanalysesystemen zu betreiben. Dank
dieser Voraussetzungen konnte im Rahmen dieser Arbeit eine umfangreiche Analy-
se reproduzierbar hergestellter LiCoO2-Du¨nnschichtkathoden mittels unterschied-
licher PES-Methoden durchgefu¨hrt werden. Neben der UV-induzierten (UPS) und
Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS), unter Verwendung von Laborquel-
len fu¨r die Anregung, wurden auch die Synchrotronmethoden SXPS, resonante
PES und die Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie (XAS) fu¨r die Charakterisierung
9der elektronischen Struktur eingesetzt, die das Spektrum der analytischen Einbli-
cke deutlich erweitern.
Die geschilderte in-situ UHV-Analyse der Du¨nnschichtkathoden wurde um weitere
Untersuchungen durch ex-situ-Methoden erga¨nzt. Zusa¨tzlich zu den chemischen und
elektronischen Informationen wurden durch den Einsatz von Ro¨ntgendiﬀraktome-
trie und Raman-Spektroskopie strukturelle Eigenschaften zuga¨nglich, die ebenfalls
fu¨r die Anwendung des Materials LiCoO2 in Batteriesystemen von Bedeutung sind.
Abha¨ngig von den gewa¨hlten Depositionsparametern gelangen hier neue Einsich-
ten in das Verhalten dieses Systems. Ferner wurde die Morphologie der du¨nnen
LiCoO2-Schichten mit Hilfe der hochauﬂo¨senden Elektronenmikroskopie (HRSEM)
charakterisiert, der ebenfalls Einﬂuss auf die elektrochemische Aktivita¨t der Schich-
ten zugeschrieben werden. Wie mit Hilfe von elektrochemischen Untersuchungen in
einem Batterieaufbau belegt werden konnte.
Diese einzigartige Kombination von Methoden zur Charakterisierung der elektroni-
schen Struktur sowie struktureller, chemischer und elektrochemischer Eigenschaf-
ten, ebenso wie der Morphologie der LiCoO2-Schichten, ermo¨glichte eine umfassen-
de und detailierte Studie dieses Materialsystems. Die in dieser Studie durchgefu¨hrte
Analyse vereint zudem eine Vielzahl an Methoden bei der Analyse an Proben die
unter Verwendung einer deﬁnierten Pra¨parationsmethode hergestellt wurden, wo-
durch eine bisher einzigartige Kombination von Methoden auf dieselben Proben
angewendet werden konnten. Der zum Teil komplementa¨re Informationsgehalt der
eingesetzten Methodik liefert neue Erkenntnisse u¨ber die bei der Du¨nnschichtpra¨pa-
ration eingestellten Eigenschaften von LiCoO2.
Desweiteren konnten im Rahmen dieser Arbeit in ersten Experimenten die wissen-
schaftlich hochinteressante Abha¨ngigkeit der elektronischen (bzw. strukturellen)
Eigenschaften vom elektrochemisch eingestellten Lithiumgehalt der LiCoO2-Du¨nn-
schichten analysiert werden. Die A¨nderungen, die wa¨hrend der elektrochemischen
Interkalationsreaktion ablaufen, wurden mittels der in-situ Methoden SXPS, XA-
NES und EXAFS spektroskopiert. Aus diesen Messungen konnten wiederum Infor-
mationen u¨ber Mechanismen abgeleitet werden, die den Batteriebetrieb betreﬀen
und unter Anderem mo¨gliche Degradationsmechanismen einschließen.
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Inhalt
Im folgenden soll ein U¨berblick u¨ber den Inhalt dieser Arbeit geliefert werden, in-
dem die Kapitel im Einzelnen kurz vorgestellt werden.
Der in Kapitel 2 behandelte Grundlagenteil beinhaltet allgemeine Informationen
u¨ber Lithiumbatterien sowie deren Funktionsweise und liefert eine U¨bersicht u¨ber
Interkalationsverbindungen fu¨r Batteriekathoden.
In Kapitel 3 werden die in der Literatur dokumentierten Eigenschaften der LiMO2-
Kathoden zusammengefasst. Anhand des untersuchten Systems LiCoO2 werden
strukturelle und elektronische Eigenschaften dieser Materialklasse beschrieben. Des
Weiteren wird auf die A¨nderung dieser Eigenschaften wa¨hrend der Interkalations-
reaktion eingegangen. In diesem Zusammenhang werden in Kapitel 4 die fu¨r die
theoretische Beschreibung der elektronischen Struktur von U¨bergangsmetalloxiden
relavanten Modelle diskutiert.
Das Kapitel 5 fasst die aus der Literatur bekannten Eﬀekte der Du¨nnschichtpra¨pa-
ration von LiMO2-Kathoden zusammen. Hierbei wird der Einﬂuss der Depositions-
parameter auf die Schichteigenschaften in den Vordergrund gestellt.
Die Grundlagen der hauptsa¨chlich verwendeten Methode zur Charakterisierung
der Proben, die Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie (PES), werden in Kapitel
6 kurz dargestellt. Zudem wird an dieser Stelle auf die zur Herstellung der LiCoO2-
Du¨nnschichten verwendete Depositionsmethode Rf-Magnetron-Kathodenzersta¨ub-
ung eingegangen. Die Grundlagen der spezielleren elektronenspektroskopieschen
Methoden, wie der resonanten PES oder der Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie wer-
den zu Beginn der entsprechenden Kapitel erla¨utert.
Die experimentellen Apparaturen, die im Einzelnen eingesetzt wurden, werden in
Kapitel 7 vorgestellt. Dieser Teil umfasst sowohl Aufbauten fu¨r die Charakterisie-
rung als auch Pra¨paration der Proben sowie weitere Anmerkungen zur experimen-
tellen Vorgehensweise.
Die Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung der hergestellten Du¨nnschicht-
proben werden in Kapitel 8 diskutiert. Wie bereits eingangs erwa¨hnt, wurde fu¨r
die Analyse dieser Eigenschaften in Abha¨ngigkeit von den Depositionsparametern
Ro¨ntgendiﬀraktometrie (XRD) und Raman-Spektroskopie eingesetzt.
Das darauf folgende Kapitel 9 beinhaltet Studien zur Morphologie der pra¨parierten
LiCoO2-Schichten (HRSEM) und ihren elektrochemischen Verhalten.
Der Kernaspekt dieser Arbeit, die Analyse der elektronischen Struktur der du¨nnen
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LiCoO2-Schichten mittels verschiedener Methoden der Photoelektronenspektros-
kopie, wird in den Kapiteln 10 bis 12 vorgestellt. Hierbei befasst sich Kapitel 10
vorwiegend mit der chemischen Analyse der Schichten durch (S)XPS, die zur Opti-
mierung der Abscheidebedingungen fu¨hrte. In Kapitel 11 werden die Ergebnisse der
Analyse der elektronischen Valenzbandstruktur mit resonanter Photoelektronen-
spektroskopie (ResPES) diskutiert. Die fu¨r die Untersuchung der Leitungsband-
zusta¨nde eingesetzte Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie wird im anschließenden Ka-
pitel 12 diskutiert. Neben den elektronischen Informationen der Nahkantenfein-
struktur (XANES) wurden auch die strukturellen Informationen der erweiterten
Ro¨ntgenabsorptionsfeinstruktur analysiert (EXAFS-Region). Des Weiteren wird
in diesem Zusammenhang die kombinierte Charakterisierung elektrochemisch (re-)
deinterkalierter LiCoO2-Du¨nnschichtproben mittels SXPS und XAS vorgestellt.
Abschließend wird in Kapitel 13 eine u¨bergreifende Diskussion der Ergebnisse ge-
liefert, die aus der Analyse der strukturellen und elektronischen Eigenschaften
der du¨nnen LiCoO2-Schichten mit Hilfe der einzelnen Methoden gewonnen werden
konnten. Der zum Teil komplementa¨re Informationsgehalt wird an dieser Stelle ge-
genu¨ber gestellt und das sich daraus ergebende Gesamtbild diskutiert. Ferner wird
ein Ausblick auf ku¨nftige Untersuchungen in diesem Themengebiet gegeben.

2 Allgemeine Grundlagen
In diesem Kapitel wird eine kurze U¨bersicht u¨ber grundlegende Konzepte und Ei-
genschaften sekunda¨rer, d.h. wiederauﬂadbarer Lithiumionenbatterien geliefert.
2.1 Interkalationsbatterien
2.1.1 Die Sony-Zelle
Die Markteinfu¨hrung des weltweit ersten kommerziellen Lithiumionenakkus 1990
von Sony kam einer Revolution in der Entwicklung von Energiespeichern gleich [3].
Die neue Zelle bot mehr als die doppelte Speicherkapazita¨t herko¨mmlicher wie-
derauﬂadbarer Batterien gleicher Gro¨ße und Masse. Die erho¨hte Leistungsfa¨higkeit
gegenu¨ber dem NiCd-Akku begru¨ndet sich gro¨ßtenteils in der um den Faktor drei
ho¨heren Spannung von 3.6V. Aufgebaut ist die Sony-Zelle aus einer Kathode, einer
du¨nnen Pulverschicht aus lithiierten Kobaltoxid (LiCoO2) auf einem Al-Tra¨ger, und
einer Kohlenstoﬀanode, z.B. Graphitpulver auf Cu-Folie [4]. Diese beiden aktiven
Elektroden werden durch eine poro¨se, mit einem Elektrolyten getra¨nkte Plastikfolie
separiert. Der Elektrolyt muss in diesem Aufbau nicht nur die Funktion des Ionen-
leiters erfu¨llen, sondern auch als elektronischer Isolator fungieren, um den internen
Kurzschluss des Systems zu verhindern. Typischerweise setzt sich der Elektrolyt aus
einem Li-Salz, wie LiPF6, und einem Lo¨sungsmittelgemisch, beispielsweise Ethy-
lencarbonat (EC) und Propylencarbonat (PC) im Verha¨ltnis 1:1 zusammen [4].
Der wesentliche Unterschied zu fru¨heren Li-Batterieanordnungen ist die Verwen-
dung zweier Interkalationselektroden, zwischen denen die Li-Ionen bei dem Ent-
lade-/Ladevorgang
”
hin- und hergeschaukelt“ werden. Ein solcher Aufbau wird als
”
rocking chair“ oder LION-Zelle bezeichnet (
”
Lithiumionen-Zelle“). Durch den Ver-
zicht auf metallisches Lithium als Anodenmaterial konnte die Sicherheit und die
Leistungsdaten verbessert werden, ohne die vorteilhaften Eigenschaften des Lithi-
ums zu verlieren. Lithium ist das bevorzugte aktive Element fu¨r Ionenbatterien
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung einer Lithiumionenbatterie in der
sog. ”rocking chair“ Anordnung mit zwei Interkalationselektroden.
dank seiner geringen Dichte (0.53 g
cm3
), der geringen Elektronegativita¨t und dem
großen Ladungs/Masse-Verha¨ltnis. In kommerziellen Zellen werden dem aktiven
Kathodenmaterial meist Additive, wie amorpher Kohlenstoﬀ (
”
carbon black“) und
Polymerbinder, zur Erho¨hung der Leitfa¨higkeit und der mechanischen Stabilita¨t
beigemischt.
2.1.2 Der Lade-/Entladevorgang
Der Ladezustand einer solchen Zelle ist abha¨ngig vom Lithiumgehalt in der In-
terkalationskathode. Ist das Material vollsta¨ndig lithiiert, LixCoO2 (x = 1), ist
die Batterie entladen. Beim Ladevorgang werden Lithiumionen aus der Kathode
entfernt und zur Graphitanode (LixC6) transportiert. Hierbei muss zur Ladungs-
kompensation ebenfalls ein Elektron aus dem Wirtsgitter entfernt werden. In der
Anode wird es unter Aufnahme eines Elektrons als Lithium eingelagert. Umgekehrt
diﬀundiert Lithium beim Entladen aus der Anode, unter Abgabe eines Elektrons,
geht als Li-Ion in den Elektrolyten u¨ber und wird, nach U¨berwinden der Grenz-
ﬂa¨che Elektrolyt/Kathode, in wieder in die LiCoO2-Schichten interkaliert.
Die Ladungsneutralita¨t erfordert, dass eine a¨quivalente Menge Elektronen u¨ber
den externen Stromkreis zur Kathode ﬂießen, siehe Gleichung 2.1. Diese Elektro-
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Abbildung 2.2: Diagramm der Energieniveaus in einer Interkalationselektrode
[5]. Das elektrochemische Potential setzt sich aus dem chemischen Potential der
Elektronen μe und dem elektrostatischen Potential ϕ(z) zusammen. Der Verlauf
des elektrostatischen Potentials ϕ(z) ist schematisch dargestellt.
nentransferreaktion bei der Einlagerung von Lithium in die Kathode setzt das che-
mische Potential von Lithium relativ zur Anode herab.
xLi+ + xe− + Li1−xCoO2 → LiCoO2 (2.1)
Die an den Elektroden ablaufenden Teilreaktionen ko¨nnen fu¨r LiCoO2 wie folgt
beschrieben werden:
Anode : xLi → xLi+ + xe−
Kathode : Li1−xCoO2 + xe− → Li1CoO2 (2.2)
Fu¨r den Ladevorgang wird u¨ber den externen Stromkreis eine Spannung angelegt,
die ausreicht die Richtung der Reaktionen an Anode und Kathode umzukehren.
2.1.3 Die Zellspannung
Um hohe Energiedichten zu erhalten, sollte die Zellspannung einer Batterie mo¨g-
lichst hoch sein. Die Spannung ha¨ngt ab von der A¨nderung der freien Energie
G durch den Transport der Li-Ionen und Elektronen zwischen den Elektroden.
Gegeben ist die A¨nderung der freien Energie des Systems durch






mit den Molmengen n, m und den freien Bildungsenthalpien Gf der Produkte bzw.
Edukte. Die A¨nderung der freien Energie bei dem Transfer eines Mols Lithium
zwischen den Elektroden ist a¨quivalent zu der Diﬀerenz des chemischen Potenti-













sche Potential von Lithium in der Kathode bzw. der Anode, n die Molmenge, die
der Anzahl der transferierten Ladungen pro Formelumsatz entspricht, und F die
Faraday-Konstante. Beim Entladevorgang entstammt die Triebkraft fu¨r den Lithi-
umtransport aus dem Energiegewinn beim Wechsel, aus einem Zustand mit einem
hohen chemischen Potential in der Anode, in einen energetisch gu¨nstigeren Zustand
mit einem niedrigen chemischen Potential in der Kathode. Die maximale Arbeit, die
eine Zelle verrichten kann, ergibt sich somit aus der Diﬀerenz der chemischen Poten-
tiale von Lithium in beiden Phasen. Mit dem variierenden Lithiumgehalt, a¨ndert




Li + RT ln a (2.5)
In dieser Gleichung ist a die Aktivita¨t (eﬀektive Konzentration) von Lithium, R die
universelle Gaskonstante und T die Temperatur des Systems. Es ist daher u¨blich
das Potential der Kathode gegen das konstante Potential von metallischem Lithium
zu messen (μLi = μ
◦
Li, a=1). In den Kathodenmaterialien liegt Lithium als Li
+-
Ion vor, wobei sich das ladungskompensierende Elektron in den d-Ba¨ndern des
U¨bergangsmetalls aufha¨lt. Um die Betrachtung der Eigenschaften zu vereinfachen,
ist es daher mo¨glich beide Beitra¨ge zum chemischen Potential zu separieren:
μk, Li = μk, Li+ + μk, e− (2.6)
Die chemischen Potentiale der Lithiumionen μk, Li+ und der Elektronen μk, e− bein-
halten Energie- und Entropieterme. Letztere ko¨nnen in der Betrachtung außer Acht
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gelassen werden, da fu¨r den ionischen Anteil nur geringfu¨gige A¨nderungen u¨ber
einen weiten Bereich des Lithiumgehaltes auftreten und einen vergleichbaren Anteil
fu¨r die jeweilige Interkalationsverbindung liefern [5]. Zwar a¨ndert sich die Entropie
in der Li1−xCoO2-Kathode abha¨ngig vom Interkalationsgrad x auf Grund der va-
riierten Konﬁgurationsentropie durch andere Leerstellen-Lithiumionen-Konﬁgura-
tion [8], jedoch ist diese A¨nderung gering im Vergleich zur Bindungsenergie der
Lithiumionen im Material1. Die Entropie der Elektronen in einem Band ist ver-
nachla¨ssigbar [8] und ihre Energie beim Eintritt in das Wirtsgitter entspricht gerade
der Energieposition des Fermi-Niveaus (Abbildung 2.2), woraus folgt:
μe = EV ac − EF (2.7)
Das Potential der Kathode ha¨ngt somit vom chemischen Potential der Lithiumionen
und der Lage des Fermi-Niveaus ab. Die Energie der eingelagerten Lithiumionen
ist in erster Linie von der Energie des Gitterplatzes bestimmt und wird weniger
von abstoßenden Kra¨ften der Li-Ionen untereinander beeinﬂusst [5]. Daher ist die
Bedingung fu¨r ein hohes Potential zum einen ein tief liegendes Fermi-Niveau und
zum anderen eine niedrige Energie (hohe Stabilita¨t) des Li+-Ions auf dem Gitter-
platz. Die Zellspannung ergibt sich in dieser Na¨herung aus der Diﬀerenz der Fermi-
Niveaus beider Elektroden2 (siehe Abbildung 2.2), sofern diese sich im Kontakt mit
dem Elektrolyten beﬁnden [7].
2.1.4 Batteriekenngro¨ßen
Es sind eine Reihe grundverschiedener wiederauﬂadbarer, sog. sekunda¨rer Batte-
riesysteme bekannt: Pb-Akku, Ni-Cd, Ni-MH, Ag-Zn und LION. Eine Diﬀerenzie-
rung dieser Systeme kann anhand von Kenngro¨ßen erfolgen, wie Spannung, Strom
(maximaler-, Gleichgewichtsstrom), Leistungsdichte (W/kg, W/l), Lebensdauer (Zy-
klen bis zum Versagen), und der Kosten (pro KWh). Ein genereller Vergleich anhand
dieser Kenndaten ist allerdings schwierig, da viele dieser Merkmale von der Batte-
1In Li1−xCoO2 betra¨gt der Entropieunterschied fu¨r 0.5 ≤ x ≤ 1 etwa ΔS ≈ 9kB [8] (kB= 1,381·
10−23 J/K = 8,617· 10−5 eV/K).
2Die Spannung ha¨ngt nur noch von EF ab, da der ionische Anteil in guter Na¨herung ver-
nachla¨ssigt werden kann. bei der Reaktion von Li+/Co3+ zu Li0/Co4+ a¨ndert sich die Gitter-
energie (Madelung) kaum. Insgesamt bleibt die Ladung des Systems konstant und es kommt
nur zu einer geringen A¨nderung der Gitterabsta¨nde). In der Energiebilanz ist daher nur noch
die Elektronentransferreaktion entscheidend (→ ΔEF )
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riegro¨ße und den Betriebsbedingungen abha¨ngen, z.B. ha¨ngt die Lebensdauer stark
vom Entladestrom und der
”
Tiefe der Entladung“ (
”
depth of discharge“, DOD)
ab. Ein wichtiger Parameter bei der Auswahl von Interkalationsverbindungen fu¨r
Batterieanwendungen ist die gravimetrische bzw. volumetrische Energiedichte, die
u¨ber nachstehende Formel deﬁniert wird:
Ed = VeC (2.8)
Hier ist Ed die gravimetrische/volumetrische Energiedichte in [Wh/kg] bzw. [Wh/l]
und Ve [V] das Elektrodenpotential. Die Kapazita¨t C gibt die Ladung an, die pro
Massen-/Volumeneinheit in der Interkalationsverbindung gespeichert werden kann,
in [ mAh
g
] bzw. [mAh/l]. Die I-V-Charakteristik einer Batterie ha¨ngt stark von der Ki-
netik der Ein- und Auslagerung von Lithium ab: Je geringer die Entladerate, umso
geringer fa¨llt die Diﬀerenz in theoretischer und beobachteter Spannung und Kapa-
zita¨t aus. Bestimmt wird die Rate u¨ber die gekoppelte Diﬀusion der Ionen und der
ladungskompensierenden Elektronen. Eine Batterie die hohe Stro¨me liefern kann,
ohne Einbußen in der Spannung aufzuweisen, besitzt eine gute Ratenvertra¨glichkeit
(
”
rate capability“). Die intrinsische Ratenvertra¨glichkeit resultiert aus der Gro¨ße des
chemischen Diﬀusionskoeﬃzienten DLi, in den die Beweglichkeiten der Elektronen
und Ionen eingehen. Als Maß fu¨r die Ratenvertra¨glichkeit wurde die sog. C-Rate
(
”
C-rate“) eingefu¨hrt. Deﬁniert ist dieser Wert aus dem Quotient der Kapazita¨t






Der Cn-Wert gibt somit den Entladestrom an. Es handelt sich hier um eine kon-
tinuierliche Einheit, da die verfu¨gbare Kapazita¨t selbst eine Funktion des Entla-
destroms ist, C = f(C/n). Ein Kapazita¨tsverlust tritt generell beim Zyklieren der
Batterie auf, und ha¨ngt vor allem von den Betriebsbedingungen ab, wie der DOD
oder der C-Rate.
2.2 Interkalationsverbindungen
Es existieren eine Reihe von Interkalationsverbindungen, die fu¨r den Einsatz als





gema¨ß McKinnon [10]: (a) Ketten
eines Wirtsmaterials mit schwacher
Wechselwirkung untereinander; (b)
3D-Struktur mit 1D-Gitterpla¨tzen fu¨r




die entsprechenden Trichalcogenide, Schichtoxide, Spinelle und (Fe)-Phosphate mit
Olivinstruktur [9]. Diese Verbindungen unterscheiden sich hinsichtlich der Dimen-
sionalita¨t ihrer Struktur und der davon abha¨ngigen Interkalationsreaktion (Abbil-
dung 2.3). Durchgesetzt haben sich Oxide auf Grund der hohen Spannung (im
Bereich von 4V) und der chemischen Stabilita¨t.
Das in dieser Arbeit untersuchte Material LiCoO2 geho¨rt den schichtartig aufge-
bauten lithiierten U¨bergangsmetalloxiden der Klasse LiMO2 an (Abschnitt 2.2.1),
zu der auch LiNiO2 oder die Mischung beider Materialien LiNiyCo1−yO2 gerechnet
wird.
Im Folgenden wird eine U¨bersicht u¨ber die strukturellen und elektronischen Eigen-
schaften dieser Klasse geliefert sowie deren A¨nderung mit der Interkalationsreaktion
beschrieben.
2.2.1 Lithiierte U¨bergangsmetalloxide
Die fu¨r Li-Ionenbatterien bedeutenden 4V-Kathodenmaterialien3 ko¨nnen, aufgrund
ihrer strukturellen Eigenschaften, in zwei Gruppen unterteilt werden: Die schicht-
artig aufgebauten lithiierten U¨bergangsmetalloxide LiMO2 (M = Co, Ni) und die
dreidimensionalen Verbindungen mit Spinellstruktur LiMn2O4 [4, 7, 11]. Die Vortei-
le dieser Oxide gegenu¨ber anderen Interkalationsverbindungen ergeben sich aus den
relativ einfachen Syntheseverfahren und ihrer hohen Stabilita¨t im vollsta¨ndig lithi-
3Zur Klassiﬁzierung der Kathodenmaterialien wird oft die Arbeitsspannung gegen metallisches
Lithium angegeben.
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ierten Zustand, wodurch eine leichte Integration in eine Batterie ermo¨glicht wird.
Besondere Attraktivita¨t fu¨r Batterieanwendungen besitzt das erstmalig von Sony
eingesetzte Lithiumkobaltoxid LiCoO2. Die Wahl dieses Materials fu¨r den kommer-
ziellen Einsatz begru¨ndet sich in der einzigartigen Kombination herausragender
Eigenschaften, wie die hohe speziﬁsche Kapazita¨t von ca. 140 mAh
g
, die niedrige
Selbstentladungsrate und die gute Zyklenstabilita¨t [3, 4], und verleihen LiCoO2 den
Charakter eines Modellsystems. Daneben kann es in Brennstoﬀzellen als Coating
verwendet werden [12] oder ﬁndet als Elektrode Einsatz in elektrochromen An-
wendungen [13]. Im Vergleich zu LiCoO2, das bis heute in den meisten portablen
batteriebetriebenen Gera¨ten Anwendung ﬁndet, besitzt Lithiumnickeloxid LiNiO2
zwei wesentliche Vorteile. Zum einen sind die Kosten fu¨r das synthetisierte Materi-
al geringer, und zum anderen besitzt LiNiO2 eine ho¨here speziﬁsche Energiedichte
(Kapazita¨t: 150-160 mAh
g
). Der Einsatz in kommerziellen Produkten wird allerdings
durch seine mangelnde elektrochemische und thermische Stabilita¨t verhindert [14].
Auch hat sich gezeigt, dass die Synthese eines nahezu sto¨chiometrischen Materi-
als sich als schwierig gestaltet [15, 16]. Ein Versuch, den Kostenvorteil des LiNiO2
auszunutzen und dessen Eigenschaften zu verbessern, ist die Substitution von Ni-
ckel durch andere Kationen. Diese Derivate des Lithiumnickeloxids Li(Ni, M)O2
(mit M = Co, Fe, Al, Mg) geho¨ren neben LiCoO2 mittlerweile zu den wichtigsten
Kathodenmaterialien. Die komplexeren Systeme Li(Ni, Co, M)O2 (mit M = Mn,
Al) sind ebenfalls Gegenstand aktueller Forschung (erho¨hte Sicherheit/Stabilita¨t)
[4? ]. Eine Vielzahl an Studien existiert, in denen versucht wird, die z.T. irrever-
siblen A¨nderungen in der Struktur wa¨hrend des elektrochemischen Zyklierens zu
erkla¨ren [17–22], wie auch den Einﬂuss der Kationensubstitution auf die struktu-
rellen und elektrochemischen Eigenschaften zu verstehen [23]. Im einzelnen wird
darauf abgezielt, u¨ber eine Optimierung der Synthesebedingungen und der Zusam-
mensetzung dieser Materialien, die Stabilita¨t und elektrochemische Reversibilita¨t
zu erho¨hen, um die hohen Kapazita¨tsverluste wa¨hrend des Zyklierens zu vermin-
dern [14, 24], siehe hierzu auch 5.4.1 auf Seite 56. Das Ersetzen von Nickel durch
Aluminium in LiAl0.25Ni0.75O2 lieferte, wie von Ohzuku et al. berichtet, eine Ka-
pazita¨t von 150 mAh
g
bei sehr guter Zyklenstabilita¨t [25]. Delmas et al. konnte mit
Li(Ni1−yCoy)O2 ein Material herstellen, das kostengu¨nstiger ist als LiCoO2, aber
viele seiner Vorteile besitzt [26].
3 Eigenschaften lithiierter U¨bergangsmetalloxide
3.1 Die LiMO2 Struktur
Fu¨r das U¨bergangsmetalloxid LiCoO2 sind in der Literatur zwei Strukturen be-
kannt, in denen das Material kristallisieren kann: eine rhomboedrische Schichtstruk-
tur und eine kubische, spinellartige Struktur. Die Strukturen beider Phasen basieren
auf demselben Untergitter, unterscheiden sich aber in der ra¨umlichen Anordnung
der Kationen. Welche dieser Modiﬁkationen auftritt, ist stark von der Synthese-
methode abha¨ngig, verallgemeinernd la¨sst sich sagen, dass die kubische Phase in
der Regel bei Temperaturen um 400 ◦C erwartet werden kann, wa¨hrend LiCoO2 in
geordneter Schichtstruktur oberhalb von 800 ◦C auftritt [27]. In der Literatur ha-
ben sich fu¨r diese Modiﬁkationen daher die Bezeichnungen Tieftemperatur-LiCoO2
(LT) und Hochtemperatur-LiCoO2 (HT) durchgesetzt. Die LT-Phase besitzt ei-
ne leicht modiﬁzierte Struktur, aber deutlich andere elektrochemische Eigenschaf-
ten verglichen mit der HT-Modiﬁkation [29]. Die Kapazita¨t bei der ersten Entla-
dung des LT-LiCoO2 liegt in etwa bei 80
mAh
g
, die der HT-Phase bei 130–140 mAh
g
.
Ebenso verschlechtert sich die Kinetik der Interkalation, auf Grund des sta¨rkeren
3D-Charakters der Li-Diﬀusion, was sich in einer deutlichen Polarisation der I-V-
Kennlinien widerspiegelt. Anzumerken ist an dieser Stelle, dass die Deﬁnition fu¨r
letztere streng genommen nicht zutreﬀend ist, da die HT-Modiﬁkation auch bei
wesentlich niedrigeren Temperaturen erhalten werden kann.
3.1.1 HT-LiCoO2 (O3-Phase)
Erstmalig wurde 1958 die Struktur des Lithiumkobaltoxids LiCoO2 von Johnston et
al. in der Literatur beschrieben [30] als identisch zu der des schichtartigen LiNiO2
aufgebaut [31]. Veranschaulichen la¨sst sich diese Struktur als kubisch dichtes Gitter
aus Sauerstoﬃonen, in der in den (111)-Ebenen die oktaedrischen Zwischengitter-
pla¨tze alternierend mit U¨bergangsmetall- und Lithiumionen besetzt sind (Abbil-
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Kristallstrukturen von HT- und
LT-LiCoO2 [28]. Die HT-Modiﬁkation ist aus Li–O–Co-Schichten aufgebaut und
besitzt eine trigonale Symmetrie (R3¯m). Die Tieftemperaturphase weist hingegen
eine kubische Struktur auf (Fd3m) und zeigt ein unterschiedliches elektrochemi-
sches Verhalten.
dung 3.1). In dieser idealen α-NaFeO2-Struktur werden Li- und Co-Lagen getrennt
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durch dicht gepackte O-Schichten in der Stapelfolge ABCABC (O3-Phase
1). Das
Gitter ist etwas verzerrt, daher weisen die Kristalle eine rhomboedrische Struktur
auf und geho¨ren der Raumgruppe R3¯m (D53d) an. Unter Verwendung eines hexago-
nalen Achsensystems, wurden in der Literatur Gitterparameter von a = 2.815–2.816
A˚ und c = 14.05–14.08 A˚ vero¨ﬀentlicht [30, 32, 33]. Die resultierenden c/a-Verha¨lt-
nisse von 4.98–5.00 liegen u¨ber dem der LT-Modiﬁkationen und weichen deutlich
von dem der idealen kubisch dichten Packung ab (c/a = 2
√
6 = 4.899). Die Ionen
sind, nach der Wyckoﬀ-Notation, auf folgende a¨quivalente Gitterpositionen verteilt:
Kobalt auf 3a Pla¨tzen (0, 0, 0), Lithium auf 3b (0, 0, 1/2) und Sauerstoﬀ auf 6c (0,
0, z)(0, 0, -z). Die z-Koordinate der Sauerstoﬀatome innerhalb der Elementarzelle
wurde auf z= 0.26 bestimmt [32]. Levasseur et al. konnten anhand von Rietveld-
verfeinerten XRD- und Neutronenbeugungsdaten nachweisen, dass sich keine Li
oder Co Atome auf tetraedrisch koordinierten Gitterpla¨tzen beﬁnden [34].
3.1.2 LT-LiCoO2
Die eingangs beschriebene rhomboedrische Struktur des HT-LiCoO2 erha¨lt man in
der Regel bei Synthesetemperaturen oberhalb von 800 ◦C. Bei Temperaturen um
400 ◦C weist das Material andere strukturelle Eigenschaften auf [28, 35–39]. Unei-
nigkeit bestand lange Zeit u¨ber die Wahl des Strukturmodells fu¨r die Tieftempe-
raturmodiﬁkation. Basierend auf Daten aus Neutronen- und Ro¨ntgenbeugungsex-
perimenten an Pulverproben wurde eine spinellabgeleitete Struktur vorgeschlagen
[40, 41]. Gummow et al. haben auf Grundlage von Neutronenbeugungsexperimen-
ten gezeigt, dass LT-LiCoO2 keine ideale Schichtstruktur aufweist, und dass sich
ca. 6% der Kobaltionen in den oktaedrischen Gitterpla¨tzen der Lithiumschichten
beﬁnden [40]. Den Untersuchungen von Rossen et al. nach, leitet sich LT-LiCoO2
aus einer Spinellstruktur der Raumgruppe Fd3m ab [42]. Diese Struktur ist auf-
gebaut aus einer kubisch dichten Packung der Sauerstoﬀatome mit alternieren-
den Kationenschichten aus 1/4 Li und 3/4 Co, bzw. 3/4 Co und 1/4 Li entlang der
(111)-Ebenen (Abbildung 3.1). Es konnte allerdings auch gezeigt werden, dass ei-
ne Verfeinerung solcher Beugungsdaten sowohl mit der kubischen Spinellstruktur
(Fd3m), als auch mit der rhomboedrischen Schichtstruktur (R3¯m) vergleichbare
Resultate liefert [42, 43]. Von Carewska et al. wurde die HT- und LT-LiCoO2 mit
1Notation O3-/O2-Phase: hierbei beschreibt O (O=oktaedrisch) die Symmetrie des Gitterplatzes
der Alkaliionen und der Index gibt die Zahl der MO2-Lagen in der hexagonalen Zelle an.
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6,7Li-(MAS)NMR untersucht [44]. In diesen Messungen traten fu¨r beide Phasen nur
jeweils eine Resonanz bei −1 ppm auf, der einer oktaedrischen Koordination des Li-
thiums entspricht. Unterschiede ergaben sich nur in einer gro¨ßeren Halbwertsbreite
des Signals fu¨r LT-LiCoO2, aufgrund einer gro¨ßeren strukturellen Unordnung in
der zweiten Koordinationsspha¨re des Lithiums. Aus diesen Untersuchungen wurde
fu¨r LT-LiCoO2 eine rhomboedrische Struktur abgeleitet. Die Gitterparameter wur-
den von Gummow mit a = 2.8297 A˚(6) und c = 13.868 A˚ (4) bestimmt [40]. Das
sich daraus ergebende c/a-Verha¨ltnis von 4.9 liegt nahe an dem einer ideal kubisch
dichten Sauerstoﬀpackung c/a = 4.899. Die Tieftemperaturphase wird als Quasi-
Spinell-Phase bezeichnet, da die Kationenverteilung zwischen der der Schicht- bzw.
Spinellstruktur liegt, und die Ro¨ntgen- und Neutronenbeugungsdaten große A¨hn-
lichkeiten mit der lithiierten Spinellstruktur Li2[Co2]O4 aufweisen [29, 39]. Aus
aktuellen Untersuchungen geht allerdings hervor, dass auch bei niedrigen Tempe-
raturen (≈ 400 ◦C) die HT-Phase thermodynamisch stabiler zu sein scheint. Mit
XRD und TEM Analysen wurde von Shao-Horn et al. herausgefunden, dass die
Tieftemperaturmodiﬁkation Li2[Co2]O4 sich aus einem spinellartigen Zwischenpro-
dukt LixCo1−x[Co2]O4 formiert und sich dann langsam in die Schichtstruktur der
HT-Phase umwandelt [45]. Demnach behindern die nicht-ideale Kationenverteilung
der LT-Phase, Abweichungen in der Sto¨chiometrie und kinetische Faktoren die Um-
wandlung bei niedrigen Temperaturen.
3.2 Die elektronische Struktur von LiCoO2
Die elektronische Struktur des LiCoO2 wird in der Literatur beschrieben als lokali-
sierte
”
low-spin“ Co3+-Zusta¨nde mit einem erheblichen kovalenten Bindungsanteil.





g) vor, mit Co
3+-Ionen (3d6) in verzerrter oktaedrischer Umgebung
[46, 47].
Die t2g-Orbitale liegen energetisch nahe an den O2p-Orbitalen, wodurch es zu ei-
nem U¨berlapp von Co t2g und 2p-Orbitalen mit π-Symmetrie kommt. Aus dem
U¨berlapp resultiert ein kovalenter Anteil in der Co–O-Bindung und damit eine De-
lokalisation u¨ber den CoO6-Oktaeder. Benachbarte Kobaltatome ko¨nnen u¨ber Orbi-
tale des Bru¨ckensauerstoﬀs miteinander wechselwirken. Bei einem Bindungswinkel
von ca. 90◦ der Co–O–Co-Bru¨cke u¨berlappen die Co-Atome nur mit zueinander
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orthogonalen π-Orbitalen des Bru¨ckensauerstoﬀs, wodurch langreichweitige Co–O–
Co-Wechselwirkungen unterbunden werden. Aus diesem Grund weist die elektroni-
sche Struktur von LiCoO2 weniger einen bandartigen Charakter auf, als lokalisierte
Co(3d6)-Zusta¨nde, wie aus spektroskopischen Untersuchungen geschlossen werden
konnte.
Das halbleitende Verhalten ergibt sich aus der Vollbesetzung der t2g π
-Orbitale und
den leeren, energetisch separierten eg σ
-Orbitale [48], siehe Abbildung 3.2. LiCoO2
zeigt, fu¨r halbleitendes Verhalten typisch, einen ausgepra¨gten thermoelektrischen
Eﬀekt. Der positive Seebeck-Koeﬃzient la¨sst auf Elektronenlo¨cher als Majorita¨ts-
ladungstra¨ger fu¨r den Ladungstransport schließen [49]. Unter Verwendung verschie-
dener Syntheseverfahren, wurden Transportprozesse in polykristallinen LiCoO2-
Pulvern von Carewska et al. mit temperaturabha¨ngigen Leitfa¨higkeitsmessungen
analysiert [44]. Die Migration der Lo¨cher ﬁndet demnach u¨ber einen aktivierten
”
hopping“-Prozess statt. Das sog.
”
Mott-type hopping“ lokalisierter Co3d-Elektron-
en wurde sowohl fu¨r die geordneten, als auch ungeordneten Phasen des LiCoO2
beobachtet [50]. Fu¨r einkristallines LiCoO2 wurde von einer anisotropen Abha¨ngig-
keit der elektrischen Leitfa¨higkeit von der Temperatur berichtet. Die temperatu-
rabha¨ngigen Messungen des elektrischen Widerstandes, parallel und senkrecht zur
c-Achse des Kristalls, zeigten halbleiterartiges Verhalten und eine große Anisotro-
pie im speziﬁschen Widerstand von ρc/ρa,b = 500 bei 27
◦C [51]. Die elektrischen
Eigenschaften wurden auch abha¨ngig vom Interkalationsgrad sowohl fu¨r sto¨chiome-
trisches, als auch u¨bersto¨chiometrisches LiCoO2 charakterisiert. Generell sind die
Leitfa¨higkeit und der thermoelektrische Eﬀekt beider Systeme vergleichbar [34].
Fu¨r u¨bersto¨chiometrisches Lix0CoO2 (x0 > 1) wurde beobachtet, dass die elektri-
sche Leitfa¨higkeit mit zu nehmenden Li-Anteil gesteigert wird [34, 44].
3.3 Die Interkalationsreaktion von LiCoO2
Die Interkalationsreaktion des HT-LiCoO2 wurde bereits intensiv von einer Reihe
von Autoren erforscht. Zur detaillierten Analyse der Prozesse bei der Ein- und Aus-
lagerung von Lithium, wurden elektrochemische CV-Messungen (zyklische Strom-
Spannungs -Kurven), wie auch in-situ XRD Experimente eingesetzt [33, 52–54].
Diese Kombination ermo¨glichte eine Zuordnung struktureller Phasenu¨berga¨nge zu
den jeweiligen Potentialen und damit zum Interkalationsgrad des Materials, siehe
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Abbildung 3.2: Elektronische Bandstruktur von LiCoO2, die sich aus der
Co d-Aufspaltung im Kristallfeld der Sauerstoﬄiganden ergibt [47]. Die besetz-
ten Zusta¨nde sind grau unterlegt, die Unbesetzten weis. Nicht vernachla¨ssigbare
Beitra¨ge durch Lithiumzusta¨nde sind als gestrichelte Linie dargestellt.
hierzu 3.3.1. Neben strukturellen Umwandlungen kommt es zum Teil zu drastischen
A¨nderungen in der elektronischen Struktur des Materials. Mit der Interkalation
von Lithium fu¨llen Elektronen die Ba¨nder wa¨hrend die gegenseitige Abstoßung der
Li+-Ionen zunimmt. Durch die variierenden Gitterabsta¨nde a¨ndert sich mitunter
auch der Charakter der Wechselwirkung der U¨bergangsmetallionen untereinander
bzw. mit den Liganden. Der Einﬂuss der Interkalationsreaktion auf die elektronische
Struktur wird in Sektion 3.3.2 diskutiert. Mit Hilfe der Methoden der potentiostati-
schen und galvanostatischen Titration wurde die Kinetik der Interkalationsreaktion
von verschiedenen Autoren untersucht [28, 55–58].
Im Vergleich zur Hochtemperaturmodiﬁkation besitzt LT-LiCoO2 weniger attrakti-
ve Eigenschaften fu¨r Batterieanwendungen, bedingt durch ein niedrigeres Potential
und eine schlechtere Zyklenstabilita¨t. Die Entladekapazita¨t von LT-LiCoO2 im ers-
ten Zyklus liegt mit 80 mAh
g
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Abbildung 3.3: V/x-Diagramm fu¨r die vollsta¨ndige Deinterkalation aus
LixCoO2 (x= 1 bis 0) [33]. Der reversible Bereich unter Verwendung von Flu¨ssig-
elektrolyten liegt zwischen 3.5 und 4.25V (x= 1 bis 0.4), bedingt durch dessen
Stabilita¨t.
die Interpretation dieser Abweichungen ﬁnden sich in der Literatur verschiedene
Hypothesen [28, 28, 36, 39, 41, 42].
3.3.1 Einﬂuss auf die Struktur
Die Deinterkalation von LiCoO2 geht einher mit einer Reihe struktureller A¨nderun-
gen und ist nicht einfach mit einer kontinuierlichen festen Lo¨sung zu beschreiben.
Eine ganze Reihe von Autoren haben die Phasenumwandlungen bei der Deinter-
kalation von HT-LiCoO2 untersucht [33, 59–62]. Der fu¨r LiCoO2 interessante, re-
versible Bereich in zyklischen Voltammogrammen, ist der Spannungsbereich zwi-
schen 3.5–4.2V vs. Li/Li+. Hier treten beim Auﬂaden/Entladen der Batterie drei
kathodische und anodische Strommaxima auf. Zu Beginn der Li-Auslagerung aus
LixCoO2 existiert im Bereich 0.94<x≤1 nur eine hexagonale Phase (O3-Phase).
Die Hauptoxidationsreaktion tritt fu¨r einen Li-Gehalt im Bereich von 0.75<x<0.94
auf. Dies a¨ußert sich in einem maximalen Strom in den I/V-Kurven (Abbildung 3.4)
bzw. einem Plateau im V/x-Diagramm (Abbildung 3.3). Fu¨r die Hochtemperatur-
modiﬁkation ist der Oxidationspeak im Voltammogramm etwa bei einer Spannung
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von 3.9V vs. Li/Li+ zu erwarten, bzw. bei ca. 3.7V fu¨r die Reduktion. Dieser Ef-
fekt wird mit einer Phasenumwandlung erster Ordnung erkla¨rt, bei der teilweise
deinterkaliertes Li1−yCoO2 und LiCoO2 in der urspru¨nglichen Zusammensetzung
koexistieren. Diesem Zweiphasengebiet schließt sich mit fortschreitender Deinter-
kalation ein einphasiger Bereich an (0.51<x<0.75), in dem die zweite hexagonale
Phase alleine vorliegt. Bei ho¨heren Spannungen treten zwei weitere, schwach aus-
gepra¨gte Strommaxima auf, bei 4.05V und 4.2V, sofern das Voltammogramm bei
25 ◦C aufgenommen wird. Reimers und Dahn [54] haben in temperaturabha¨ngi-
gen Messungen beobachtet, dass sich die Positionen dieser Peaks a¨ndern ko¨nnen.
Mit steigender Temperatur fallen beide Peaks zuna¨chst zusammen, und verschwin-
den oberhalb von 60 ◦C ga¨nzlich. Dieses Verhalten wurde mit einem Ordnungs-
/Unordnungs-Phasenu¨bergang von Li+-Ionen und Leerstellen (
”
oder-disorder tran-
sition“) interpretiert: Fu¨r die Zusammensetzung von Li0.5CoO2 bildet sich zuna¨chst
eine geordnete monokline Zwischenphase aus, die sich bei weiterer Erho¨hung des
Potentials wiederum in eine dritte hexagonale umwandelt. Dieser Modiﬁkation ent-
spricht in etwa eine Zusammensetzung von Li0.4CoO2 [54]. Bei dieser Deinterkalati-
onsreaktion tritt eine deutliche Vergro¨ßerung der hexagonalen Elementarzelle in z-
Richtung auf. Die Auslagerung der Li+-Ionen aus der Struktur im Bereich zwischen
0.5<x<1 ist begleitet mit einer Expansion des Gitterparameters c von ca. 14.1 A˚ auf
14.5 A˚. Der erho¨hte Abstand der CoO2-Schichten wird auf die gesteigerten, nicht
mehr durch Lithiumionen kompensierten, abstoßenden Kra¨fte der Sauerstoﬄagen
zuru¨ckgefu¨hrt. Entsprechend verringert sich der Gitterparameter a von 2.83 A˚ auf
2.81 A˚ durch Oxidation von Co3+ zu Co4+. Das elektrochemische Verhalten von
LiCoO2 in Kontakt mit Flu¨ssigelektrolyten zeugt bis ca. x = 0.4–0.5 von einer gu-
ten Reversibilita¨t der verschiedenen Phasenumwandlungen. Unterhalb von x = 0.46
geht die monokline Verzerrung verloren und es liegt im Bereich 0.22<x<0.46 wieder
eine hexagonale Phase vor. Ab einem Li-Gehalt von x = 0.22 bildet sich neben der
hexagonalen eine zweite monokline Phase, die fu¨r Zusammensetzungen zwischen
0.15<x<0.18 alleine existiert. Schließlich liegt fu¨r x<0.15 vollsta¨ndig deinterkalier-
tes, hexagonales CoO2 (O1-Phase) vor. Zuna¨chst wurde vermutet, dass die Schicht-
struktur des CoO2 nicht stabil ist, da nur noch schwache Van-der-Waals-Bindungen
die CoO2-Ebenen verbinden (Verlust an ”
bindenden“ Lithiumionen zwischen Sau-
erstoﬀschichten O-Li-O) [63], bzw. dass die Gitterstruktur durch einem erho¨hten
Gehalt an instabilen Co4+-Ionen zersto¨rt wird [54]. Es konnte aber gezeigt wer-
den, dass CoO6 nicht eine kubisch dichte Packungsanordnung annimmt, sondern
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Abbildung 3.4: Das unterschiedliche elektrochemische Verhalten von HT-
und LT-LiCoO2 wird durch die gezeigten I/V-Kennlinien deutlich [66]. Die
Oxidations- und Reduktionspeaks der Tieftemperaturmodiﬁkation liegen mehr
als 200mV auseinander und sind deutlich breiter.
eine stabile hexagonale (CdCl2-Struktur) [53]. Unter Vermeidung eines Flu¨ssigelek-
trolyten gelang es Amatucci et al. die hexagonale O1-Modiﬁkation eines nahezu
vollsta¨ndig elektrochemisch deinterkaliertem Materials herzustellen [33]. Hier war
es mo¨glich, 95% des Lithiums wieder in das Wirtsgitter einzulagern. Die beobachte-
te Stabilita¨t des hexagonalen O1-CoO2 wird begru¨ndet mit dem hohen kovalenten
Bindungsanteil durch die starke Wechselwirkung von d-Orbitalen mit benachbarten
O2p-Orbitalen in der Co4+:d5-Konﬁguration (Delokalisation=Stabilita¨t) [33]. Zu-
dem kann eine kooperative, ferroelektrische Verzerrung der Co4+-Oktaeder Dipole
erzeugen, die den abstoßenden Kra¨ften zwischen den Sauerstoﬀebenen entgegen
wirken [64]. In einer weiteren Studie von Amatucci et al. konnte ein direkter Zu-
sammenhang zwischen den anisotropen A¨nderungen in der Struktur wa¨hrend der
Deinterkalation und der verminderten Zyklierbarkeit hergestellt werden [65]. Auf-
grund der Volumena¨nderung bei der (De-)Interkalation werden interne Spannungen
zwischen Bereichen mit variierendem Li-Gehalt aufgebaut, wodurch sich Risse aus-
bilden und Ko¨rner in kleinere Partikel zerfallen. Diese Abnahme der Kristallinita¨t
fu¨hrt zur verminderten Zyklierbarkeit des Materials. Fu¨r praktische Anwendungen
wird daher nur der stabile Bereich der Interkalation von LiCoO2 bis Li0.5CoO2 ge-
nutzt.
Wie eingangs erwa¨hnt, unterscheiden sich die elektrochemischen Eigenschaften der
Tieftemperaturmodiﬁkation des LiCoO2 von der HT-Phase (siehe auch Abbildung
3.4). Die Extraktion von Li-Ionen aus der Tieftemperaturmodiﬁkation des LiCoO2
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setzt bei 3.4 V vs. Li/Li+ ein und kann bis x= 0.95 als Ein-Phasenprozess behandelt
werden [40]. Zuna¨chst wurde angenommen, dass sich daran eine Phasenumwand-
lung in defektreiches Li0.95CoO2 anschließt, die sich in einem schnellen Anstieg in
der Spannung auf 3.6 V bemerkbar macht. Fu¨r gesamten Bereich von 0.1≤ x ≤
0.95 wurde fu¨r LT-LixCoO2 die Existenz eines Zweiphasenbereichs angenommen,
mit dem das Spannungsplateau bei 3.6 V erkla¨rt wurde. Bei der Interkalationsre-
aktion kommt es demnach zur Umwandlung der Kochsalzstruktur, in der die Ka-
tionen nur Oktaederpla¨tze einnehmen, in eine spinellartige Struktur, in der sowohl
Oktaeder-, als auch Tetraederpla¨tze belegt werden. Das zugrunde liegende dicht
gepackte kubische Sauerstoﬀgitter bleibt bei der Li-Extraktion aber erhalten [40].
Fu¨r die Auslagerung wurde ein Zweistufenprozess aus oktaedrisch koordinierten
Gitterpla¨tzen diskutiert [39], wa¨hrend fu¨r die Reinterkalation eine Besetzung von
Tetraeder- und Oktaederpla¨tzen in einer nicht-idealen Spinellstruktur angenommen
wurde. Diese Ein- und Auslagerung des Lithiums wurde in I/V-Kurven bei, vergli-
chen mit HT-LiCoO2, niedrigeren Potentialen von 3.8 V bzw. 3.4 V beobachtet.
Die scheinbar korrekte Beschreibung des Ladevorgangs in LT-LiCoO2 ist ein Ein-
phasenprozess u¨ber den gesamten Bereich von 0.5≤ x≤ 1, was mit XRD-Messungen
belegt werden konnte [28]. In diesem Modell wird ein Kationenaustausch zwischen
den Li- und Co-Lagen angenommen, womit sich die geringere Volumensausdehnung
im Vergleich zu HT-LiCoO2 wa¨hrend der Deinterkalation erkla¨ren ließe. Die Un-
terschiede in den elektrochemischen Eigenschaften zu HT- und LT-LiCoO2 werden
mit dem Austausch von 1/4 der Co3+- und Li+-Ionen zwischen den Lagen erkla¨rt,
wodurch die Mobilita¨t der Li+-Ionen eingeschra¨nkt wird.
Der gro¨ßere Abstand zwischen Lade- und Entladespannung deutet allerdings auf
eine andere Reaktion beim Entladen hin, die unter Umsta¨nden zum Auftreten an-
derer Phasen fu¨hren kann [28].
Der Kapazita¨tsverlust beim Zyklieren des LT-LiCoO2 wird mit strukturellen Insta-
bilita¨ten der Quasi-Spinellstruktur erkla¨rt. Einem Modell von Adhikary et al. nach,
wird die Oxidation zweiwertiger Co-Ionen im ersten Lade-/Entladezyklus fu¨r das
schlechte Zyklierverhalten verantwortlich gemacht [36].
Die irreversiblen Verluste mit fortschreitender Zyklierung werden von Garcia et al.
mit der hohen Reaktivita¨t des delithiierten LT-LixCoO2 begru¨ndet und der Bildung
von Passivschichten, die den Li-Transport behindern [28].
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3.3.2 Elektronische Struktur: Der Metall-Isolator-U¨bergang
Wie bereits in den Abschnitten 2.1.3 und 3.3.1 erwa¨hnt, ist die Auslagerung von
Lithiumionen, u¨ber die gekoppelte Diﬀusion von Li+ und e−, verbunden mit der
Oxidation von Co3+ zu Co4+ (low-spin, d5). Einhergehend mit der Oxidation beob-
achtet man einen verku¨rzten Co...Co-Abstand von 2.81 A˚ fu¨r Li0.65CoO2, verglichen
mit 2.83 A˚ in Li0.9CoO2 [64]. Der reversible Bereich der Interkalation von 0.5<x<1
wurde von Menetrier et al. untersucht [61]. Der starke Anstieg der elektrischen
Leitfa¨higkeit und der Gro¨ße des thermoelektrischen Eﬀekts wird durch die Injekti-
on von Lo¨chern in das kobaltartige t2g-Band wa¨hrend der Deinterkalation begru¨ndet
(vergleiche Abbildung 3.2 auf Seite 26).
Theoretische ﬁrst-principle Untersuchungen von Van der Ven et al., basierend auf
der LDA-Na¨herung, geben die strukturellen Phasenu¨berga¨nge wa¨hrend der Inter-
kalation weitgehend richtig wieder [67]. Es wurden gute U¨bereinstimmung mit
experimentell beobachteten Phasen und der Entwicklung der Strukturparameter
(z.B. Gitterparameter) als Funktion der Lithiumkonzentration erhalten. Allerdings
konnte das Zweiphasengebiet (0.75<x<0.95) [68] nicht reproduziert werden, eben-
so wurde keine Tendenz zur Li-Ordnung fu¨r x > 0.6 festgestellt. Scheinbar ist die
Koexistenz der Phasen nicht durch ein Ordnungspha¨nomen von Lithium bedingt,
sondern resultiert aus dem experimentell beobachteten Metall-Isolator-U¨bergang
[61, 67], was auch den Zusammenbruch der LDA-Na¨herung erkla¨ren wu¨rde. Dies
wird durch eine Studie von Tukamoto und West belegt [69], in der kleine Mengen
der Co3+- durch Mg2+-Ionen substituiert wurden. Die Ladungskompensation erfolgt
hier durch Co4+-Ionen, wodurch auch das vollsta¨ndig interkalierte Material einen
p-leitenden Charakter erha¨lt und metallische Eigenschaften zeigt, ohne jedoch die
Wirtsstruktur zu vera¨ndern. Konsistent dazu tritt bei Mg-dotierten LiCoO2 kein
Zweiphasengebiet mehr auf.
Die stark kovalenten Co-O-Wechselwirkungen fu¨hren durch den nephelauxetischen
Eﬀekt2 zur Ausbildung ausgedehnter anti-bindender d-Orbitale. Diese Orbitalex-
2Von Gao et al. wurden die Mechanismen des nephelauxetischen Eﬀekts untersucht und die
Hauptfaktoren fu¨r diesen Eﬀekt identiﬁziert [70]. Der nephelauxetische Eﬀekt beschreibt die
Tatsache, dass die Elektron-Elektron-Repulsion in einem Festko¨rper kleiner ist als fu¨r das ent-
sprechende freie Ion. Die Parametrisierung des Eﬀekts erfolgt u¨ber das Verha¨ltnis der Racah-
Parameter (Coulomb-Wechselwirkung der Elektronen) des Festko¨rpers B und des freien Ions
B0: β = B/B0. Es hat sich gezeigt, dass die Beitra¨ge zum nephelauxetischen Eﬀekt faktorisiert
werden ko¨nnen in einen Anteil der Liganden h und einen des zentralen Metallions k: B = βB0
mit β = 1−hLigand kZentralion [70, 71]. Experimentellen Beobachtungen zufolge, ist der Eﬀekt
vor allem vom kovalenten Charakter (fμc ) und der Polarisierbarkeit der Liganden (αL) abha¨ngig
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pansion3 kann zusammen mit verku¨rzten Co...Co-Absta¨nden einen direkten U¨ber-
lapp der t2g-Orbitale u¨ber die gemeinsame Kante des Oktaeders ermo¨glichen. Eine
solche direkte t2g-t2g-Wechselwirkung fu¨hrt zu einem schmalen d-Band und einer
Delokalisation [61], und damit zur Lochleitung im Co4+/Co3+-System. Der kriti-
sche Co... Co-Abstand fu¨r einen t2g-t2g-U¨berlapp der CoO6 Oktaeder betra¨gt 2.82 A˚.
Ein derartiger Metall-Isolator-U¨bergang tritt scheinbar bei der Extraktion von ca.
10% Lithium aus LiCoO2 auf. Der halbleitende Charakter bei geringen Deinter-
kalationsgrad ist demnach allein bedingt durch das Vorliegen einer kleinen Menge
Co4+-Ionen in der diamagnetischen Co3+(LS)-Matrix (d.h. einer kleinen Anzahl
von Lo¨chern im t2g-Band) [69]. Eine Ladungskompensation dieser Co
4+-Ionen wird
in undotierten LiCoO2 durch Li-Leerstellen erreicht, wie Wolvenstine et al. in ei-
ner aktuellen Studie zeigen konnte [72]. Um die Ladungsneutralita¨t zu gewa¨hr-
leisten, muss sich das Loch h• in der Na¨he der Li-Leerstelle V’Li aufhalten. Die
Anwesenheit von wenigen, im Vergleich zu den Lo¨chern weit weniger mobilen V’Li
erho¨ht damit die Tendenz zur Lokalisation [34]. Mit fortschreitender Deinterkalati-
on kommt es mit der Zunahme der V’Li-Konzentration in den Li-Schichten und der
steigenden Konzentration an Lo¨chern im t2g-Band zur Ausbildung des metallischen
Verhaltens, bei gleichzeitig erho¨hter Li-Ionenmobilita¨t. Fu¨r die elektronischen Ei-
genschaften von LiCoO2 werden zwei Bereiche diskutiert: (1) fu¨r x>0.75 ist die
elektrische Leitfa¨higkeit thermisch aktiviert (Halbleiter) und (2) fu¨r x<0.75 wird
ein pseudometallisches Verhalten bei tiefen Temperaturen beobachtet (praktisch
temperaturunabha¨ngige elektrischen Leitfa¨higkeit, lineare T-Abha¨ngigkeit und ge-
ringer Wert des Seebeck-Koeﬃzienten).
Wa¨hrend fu¨r sto¨chiometrisches Ausgangsmaterial der Metall-Halbleiter-U¨bergang
zum Auftreten des Zweiphasengebietes fu¨hrt, ist jedoch im Falle von u¨bersto¨chio-











1/2), der Koordinationszahl, wie auch vom Valenz- (Z) und Spin-Zustand (S)
des Zentralions (k = (Z+2−S5 )
2). In einer Untersuchung des nephelauxetischen Eﬀekts von
Kobalt(II)-Ionen durch Henner et al. wurden die eﬀektive Ladung und der Kovalenzradius der
Anionen als bestimmende Einﬂussgro¨ßen diskutiert [71].
3Relativistische d-Orbitalexpansion: Im wesentlichen beruht sie darauf, dass die hohe relativis-
tische Geschwindigkeit der s- und p-Elektronen (in Kernna¨he), zu einer erho¨hten eﬀektiven
Masse der Elektronen fu¨hrt und mit der gro¨ßeren Elektronen/Kern-Anziehung damit die Kon-
traktion der s- und p-Orbitale bedingt. Diesen Eﬀekt beobachtet man auch fu¨r die d-Orbitale.
Da dieser Eﬀekt hier aber, gegenu¨ber der Kontraktion der s und p-Orbitale, zu vernachla¨ssi-
gen ist (gro¨ßere Entfernung der d- Elektronen vom Kern) spricht man von relativistischer
d-Orbitalexpansion (bei schwereren Elementen gro¨ßer).
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Trotz der Konsistenz dieses Bildes kann nicht ausgeschlossen werden, dass Co4+:d-
Orbitale mit dem O2p-Band u¨berlappen und dort Lo¨cher injizieren, was ebenfalls
zu einem metallischen Verhalten fu¨hren wu¨rde.
In einer ku¨rzlich erschienen Vero¨ﬀentlichung von Marianetti et al. konnte mit Hilfe
von DFT-Rechnungen gezeigt werden, dass es sich um einen Mott-U¨bergang ers-
ter Ordnung handelt [73]. Fu¨r geringe Li-Leerstellenkonzentrationen (<3%) konnte
der Mechanismus identiﬁziert werden, dass eine Leerstelle V’Li ein Loch bindet und
Defektzusta¨nde ausbildet, die dem Material den Charakter eines Mott-Isolators
verleihen. Das Einzigartige an diesem System, verglichen mit den traditionellen,
dotierten Halbleitern, ist die hohe Mobilita¨t der Verunreinigungen (V’Li), die die
Reorganisation des Systems in zwei Phasen mit grundverschiedenen Eigenschaften
ermo¨glicht.
3.3.3 Kristallfeldaufspaltung in Kobaltoxiden
In Kapitel 10.1.3 auf Seite 168 wird die Defektbildung in LiCoO2 diskutiert, sowie
die Mo¨glichkeit einer vorliegenden solid-solution. Demnach liegen abha¨ngig von den
Bedingungen der Herstellung neben Co3+- auch Co2+- und Co4+-Ionen vor. An die-
ser Stelle werden daher die Spin-Konﬁgurationen verwandter Co-Oxide vorgestellt,
die diese Spezies enthalten.
CoO
CoO kristallisiert in der Kochsalzstruktur, in der die Co2+-Ionen (O2−-) auf ok-
taedrisch mit O2−-Ionen (Co2+) koordinieren Gitterpla¨tzen sitzen [75]. Ausgehend
von der Elektronenkonﬁguration von Co0 3d74s2 liegt der formal ionische Grund-
zustand O2p6Co3d7 vor. Allerdings besitzt das antiferromagnetische CoO einen
merklichen kovalenten Anteil, der im conﬁguration interaction-Bild (CI) durch
O2p5Co3d8- und O2p4Co3d9-Konﬁgurationen beschrieben werden kann [76, 77]. Die
Beitra¨ge der jeweiligen Konﬁgurationen zur Grundzustandswellenfunktion Ψg =
α |3d7〉 + β |3d8L〉 + γ |3d9L2〉 liegen in einer solchen Linearkombination bei α=
0.83, β= 0.16 und γ= 0.01 [78]. Letztendlich ergibt sich die Kovalenz der Bindung
aus einem Orbitalu¨berlapp mit gemeinsamen Elektronen (Hybridisierung). Die Va-
lenzorbitale resultieren aus der Durchmischung von Co3d, O2p und Co4s-Orbitalen,
ko¨nnen aber abha¨ngig von ihrer Bindungsenerige als hauptsa¨chlich O- oder Co-artig
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Abbildung 3.5: Aufspaltung der Co3d-Orbitale im oktaedrischen und tetra-
edrischen Ligandenfeld der Sauerstoﬃonen. In dieser Darstellung sind neben den
Kristallfeldenergien Δcf auch die Austauschwechselwirkung unter den Elektro-
nen Δex enthalten [74]. Eine Aufspaltung der Niveaus auf Grund der Austausch-
wechselwirkung ist nur zu erwarten, wenn ungepaarte Spins vorliegen.
diskutiert werden. Die tatsa¨chliche Ladung ergibt sich dann aus dem Produkt von
Hybridisierungsgrad und Besetzungszahlen.
Im Kristallfeld des Sauerstoﬀoktaeders (Oh) mit kubischer Symmetrie spalten die
Co3d-Orbitale in drei t2g- und und zwei eg-Niveaus auf (Abbildung 3.5) [74], die
dann auf Grund der Austauschwechselwirkung zwischen den Elektronen weiteren
Niveaus der Minorita¨ten- (β) und Majorita¨ten-Spins (α) aufspalten [79]. Norma-
lerweise liegen die t2g-Zusta¨nde in oktaedrischer Koordination energetisch tiefer als
die eg-Zusta¨nde, in CoO bedingt nach Hagelin-Weaver et al. aber die gegenu¨ber
der Kristallfeldenergie (Δcf ) gro¨ßere Austauschenergie (Δex) fu¨hrt zu einer Auf-
spaltung, in der die Majorita¨ten-eg-Zusta¨nde unterhalb der t2g-Minorita¨ten liegen
(Abbildung 3.5 mit Δex > Δcf ) [74], wodurch vollsta¨ndig gefu¨llte t2g- und eg-
Majorita¨ten-Niveaus vorliegen und ein teilweise gefu¨lltes t2g-Band (t2g(↑)3 eg(↑)2
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t2g(↓)2 eg(↓)0) [79]. Die relative Lage der energetisch benachbarten eg und t2g-
Orbitalen ha¨ngt von der Gro¨ße der Austauschwechselwirkung ab.
Die O2p-Zusta¨nde spalten durch die Wechselwirkung mit den Co3dt2g- and eg-
Orbitalen in O2p-σ- and O2p-π-Niveaus auf [75].
Co3O4
In der Spinellstruktur von Co3O4 existieren fu¨r Kobalt zwei Oxidationszusta¨nde
[80]. Hier liegen 1/3 der Co-Atome tetraedrisch koordiniert als Co2+-Ionen vor und
2/3 als Co3+ in oktaedrischer Sauerstoﬀumgebung. Der Co–O-Bindungsabstand be-
tra¨gt fu¨r die teraedrische Koordination 1.929 A˚ und 1.919 A˚ fu¨r die Okataedrische.
In beiden Koordinationen spalten die Co3d-Zusta¨nde durch Einﬂuss des Kristall-
feldes wieder in drei t2g- und zwei eg-Niveaus auf. Allerdings invertiert sich die
energetische Lage der Niveaus in tetraedrischer Umgebung (Abbildung 3.5) und die
Aufspaltung ist um den Faktor 4/9 geringer. Die Austauschwechselwirkung bedingt
wiederum die Aufspaltung der Niveaus gema¨ß der Spinausrichtung in Majorita¨ten
und Minorita¨ten. Die beiden eg-Niveaus der tetraedrisch koordinierten Co
2+-Ionen
sind voll besetzt, ebenso die Zusta¨nde der t2g-Majorita¨ten (eg(↑)2 eg(↓)2 t2g(↑)3
t2g(↓)0) (Abbildung 3.5), somit liegt eine eine high-spin-Konﬁguration der Co2+-
Ionen vor [46]. Im Falle der oktaedrischen Umgebung der Co3+-Ionen sind die t2g-
Niveaus vollsta¨ndig besetzt und die eg- leer, was zu einem resultierenden Spin von
S=0 fu¨hrt.
Fu¨r die oktaedrisch koordinierten Ionen ist eine sta¨rkere Mischung der Co3d- und
O2p-Zusta¨nde zu erwarten, da der Orbitalu¨berlapp in dieser Geometrie gro¨ßer ist.
Verglichen mit dem der Co3+-Ionen, sollten daher die Co2+-Tetraeder einen eher
ionischen Co–O-Bindungscharakter besitzen [74].
CoO2
Theoretisch kann CoO2 durch die vollsta¨ndige Deinterkalation von NaxCoO2 ge-
wonnen werden. Fu¨r eine CoO2-Lage kann die D3d Punktsymmetrie angenommen
werden, die sich aus der kubischen Oh-Symmetrie nach einer trigonalen Verzer-
rung entlang der [111]-Richtungen ergibt [81]. Die Co3d-Orbitale spalten unter
dem Einﬂuss des oktaedrischen (kubischen) Kristallfeldes in drei t2g- und zwei eg-
Niveaus auf. Die weitere Verminderung der Symmetrie fu¨hrt zur Aufspaltung der
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Abbildung 3.6: Aufspaltung der t2g-
Orbitale im verzerrten CoO6-Oktaeder.
Durch die Kompression der CoO2-Lagen
spalten die t2g-Zusta¨nde in eg- und a1g-
Zusta¨nde auf. Letztere werden hierdurch
stabilisiert.
t2g-Zusta¨nde in eg- und a1g-Niveaus (siehe Abbildung 3.6). Die t2g-abgeleiteten eg-




Mit zunehmender trigonaler Verzerrung steigt, einer LSDA+U Berechnung von
Zhang et al. zufolge, auch der Grad dieser Durchmischung und der der Hybridisie-
rung von Co3d-abgeleiteten eg-Zusta¨nde mit O2p-Orbitalen [81].
Der Grundzustand von undotierten CoO2 kann als low-spin-Elektronenkonﬁgura-
tion der Co4+-Ionen verstanden werden (S= 1/2, (a1g ↑)2 (eg(1) ↑)2 (eg(1) ↓)1
(eg
(2) ↑)0 (eg(2) ↓)0).
Da der Spin-Zustand der Co-Ionen in CoO2 durch verschiedene, konkurrierende
Faktoren, wie das Kristallfeld, die Austauschwechselwirkung (Hundsche Regel) und
abgeschirmte on-site Coulomb-Wechselwirkung, bestimmt wird, ko¨nnen je nach
Gro¨ße dieser einzelnen Komponenten, einige Co-Ions den Autoren nach auch einen
intermediate-spin Zustand einnehmen [81].
Gema¨ß der ZSA-Klassiﬁzierung handelt es sich bei CoO2 um einen Ladungstrans-
ferisolator (U > Δ) [82] (siehe Kapitel 4.1.
4 Grundlagen: Modelle der elektronischen
Struktur von U¨bergangsmetalloxiden
In LiCoO2 wird nach der Deinterkalation von etwa 5% der Lithiumionen ein U¨ber-
gang von elektrisch isolierendem zu halbleiterartigem Verhalten beobachtet. Ein
Metall-Isolator-U¨bergang (MIT) kann durch Unordnung (Anderson-U¨bergang) oder
Korrelationseﬀekte der Elektronen (Mott-U¨bergang) hervorgerufen werden. Beide
Eﬀekte ko¨nnen unabha¨ngig voneinander zu einem solchen U¨bergang fu¨hren, meist
wird aber auch eine gegenseitige Beeinﬂussung beobachtet.
4.1 Mott-Hubbard- und Ladungstransferisolatoren
In der Literatur wurde lange Zeit kontrovers diskutiert, ob die Bandlu¨cke in U¨ber-
gangsmetalloxiden einen Mott-Hubbard- oder Ladungstransfer-Charakter besitzt.
Fu¨r eine genaue Analyse wurde versucht die elektronische Struktur dieser Systeme
mit Bandstrukturrechnungen zu modellieren. Ein Problem bei der theoretischen
Beschreibung der Bandstruktur von U¨bergangsmetalloxiden in fru¨hen Studien war,
dass im Ein-Teilchen-Modell ein metallisches Verhalten vorhergesagt wird, es sich
jedoch bei vielen dieser Verbindungen um Isolatoren handelt. Das isolierende Ver-
halten wurde daher auf starke Korrelationseﬀekte unter den Elektronen zuru¨ck-
gefu¨hrt.
Mott und Hubbard (MH) schlugen ein Modell vor, in dem der Zusammenbruch
der Ein-Elektronen-Na¨herung in (stark) korrelierten Systemen postuliert wurde
(Abbildung 4.1). In einem Mott-Hubbard-Isolator ist demnach die Energiediﬀe-
renz zwischen ersten ionisierten Zustand (n-1 ) und dem elektronenaﬃnitiven Zu-
stand (n+1 ) gegeben durch das sogenannte Hubbard U [83–85], siehe Gleichung





j zwischen zwei U¨bergangsmetallionen (i, j) auf. Es wurde argumentiert,
dass derartige d–d-Ladungsﬂuktuationen in korrelierten Systemen auf Grund ho-
her Werte von U, auf Grund starker d–d-Coulomb- und Austauschwechselwirkung,
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energetisch ungu¨nstig sind.
Die Hubbard-Energie U ist im ionischen Ein-Teilchen-Bild deﬁniert als Energiedif-
ferenz zwischen den ersten ionisierten und elektronenaﬃnitiven Zusta¨nden:
U = E(|dn−1〉)− E(|dn〉) + E(|dn+1〉)− E(|dn〉) (4.1)
U¨berwiegen die Energien dieser, in den dni d
n
j ←→ dn−1i dn+1j Ladungsﬂuktuatio-
nen beteiligten, Coulomb- und Austauschwechselwirkungen (U ) deutlich gegenu¨ber
der Ein-Teilchen-Bandbreite w, so ist die Behandlung von Elektronen im Ba¨nder-
modell als delokalisierte Ladungstra¨ger in einem konstanten Hintergrundpotential
nicht mehr gu¨ltig.
In Systemen mit U 
 w werden also Hu¨pf-Prozesse der Ladungstra¨ger (hopping)
zwischen ionischen d-Zusta¨nden unterdru¨ckt, was eine Lokalisierung der Ladungs-
tra¨ger bewirkt, und es existiert eine Korrelationsenergielu¨cke der Gro¨ße U.
Dieses einfache Bild ist wiederum nur geeignet, sofern keine Ladungstransfereﬀekte
zwischen U¨bergangsmetall und den umgebenden Liganden auftreten. Fu¨r die fru¨hen
U¨bergangsmetalle ist dies gewa¨hrleistet (V, Ti), da hier die L–M-Ladungstransfer-
lu¨cke Δ groß ist gegenu¨ber U. Jedoch wurde fu¨r Co, Ni und Cu beobachtet man,
dass die Bandlu¨cke auch durch die Elektronegativita¨t der Liganden beeinﬂusst wird
und zum Teil direkt mit dieser korreliert. In diesem Fall besitzt die Bandlu¨cke nicht
mehr, wie in der Mott-Hubbard Theorie angenommen, einen d–d-artigen Charakter,
sondern resultiert aus einem L–TM-Ladungstransfer p→d (CT) [86]. In Systemen
mit ionischer Bindung kann daher auch ein Metall–Liganden-Ladungstransfer der
Art dn → dn+1L (mit L als Loch in Valenzbandzusta¨nden der Liganden) auftreten
und die Ladungsﬂuktuationsenergie Δ deﬁniert werden:
Δ = E(|dn+1L〉)− E(|dn〉) (4.2)
Diese Ladungstransferenergie ist direkt mit der Elektronegativita¨t des Anions und
der Madelung-Energie1 verknu¨pft. Insgesamt ist also fu¨r LiCoO2 durch die hohe
1In das Madelung-Potential (”Gitterenergie“) geht der Oxidationszustand des U¨bergangsmetal-
lions ein.
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Oxidationsstufe des Kobalts ein großes Austauschintegral zwischen TM3d- und
O2p-Zusta¨nden zu erwarten (Ladungstransfer), und somit ein merklicher kovalen-
ter Anteil der Co–O-Bindung.
Eine weitere mo¨gliche Ladungsﬂuktuation, Ladungstransfers in leere 4s-Orbitale
(dn ←→ dn−1 4s1), kann in aller Regel auf Grund der energetisch hohen Lage der
4s-Orbitale vernachla¨ssigt werden [87].
Die resultierende Bandbreite dieser Fluktuationstypen setzt sich im ionischen Mo-
dell, je nach Art der Wechselwirkung aus der Dispersionsbreite w der d- bzw. W
der p-Ba¨nder, additiv zusammen (d–d → 2w bzw. p–d → W+w).
Die Mott-Hubbard-Theorie ordnet die spa¨ten U¨bergangsmetalloxide zwar den Iso-
latoren zu, allerdings ist dieses Modell wiederum nicht geeignet, um das metallische
Verhalten mancher Sulﬁde zu erkla¨ren. Die Werte von U liegen fu¨r die Co-, Ni- und
Cu-Monoxide bei 7–10 eV [86–88]. Fu¨r die entsprechenden Sulﬁde, die ein metalli-
sches Verhalten zeigen, aber im Bereich von 1–2 eV [89].
Bei der Beschreibung von U¨bergangsmetalloxiden im rein ionischen Modell besit-
zen die U¨bergangsmetallionen (TM) im Grundzustand eine dn-Konﬁguration und
die Sauerstoﬄiganden eine geschlossene p6-Schale. Fu¨r die Besetzung der Orbitale
des TM existieren oft eine Reihe von Mo¨glichkeiten und somit auch verschiedene
Anordnungen der Elektronenspins. Man unterscheidet hier low-spin, intermediate
spin- und high-spin-Konﬁgurationen (siehe auch Abschnitt 3.3.3).
In U¨bergangsmetalloxidverbindungen bestimmen zwei konkurrierende Wechselwir-
kungen welche Spin-Konﬁguration die energetisch gu¨nstigste ist. Auf der einen Seite
fu¨hrt die Austauschwechselwirkung J (exchange energy, Δex) zur parallelen Orien-
tierung der Spins (high-spin-Zustand, Hundsche Regel), auf der Anderen kann eine
ausreichend große Kristallfeldaufspaltung (crystal ﬁeld energy, Δcf ) die Austausch-
wechselwirkung kompensieren und eine low-spin-Konﬁguration im Grundzustand
stabilisieren.
Je nach der relativen Gro¨ße von U und Δ ergibt sich ein Mott-Hubbard-Charakter
der Bandlu¨cke (MH, U < Δ) oder ein ladungstransferartiger (CT, U > Δ), siehe
Abbildung 4.1. Der Wert der Bandlu¨cke ist gegeben durch EMHg = U − w/2 bzw.
ECTg = Δ - W/2. Fu¨r die Fa¨lle U < w/2 und Δ < W/2 wird demnach ein metalli-
scher Grundzustand erhalten (selbst fu¨r hohe U ). Fu¨r Δ > W/2 skaliert sich die
Bandlu¨cke fu¨r ein gegebenes Kation mit der Elektronegativita¨t der Anionen bei
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Abbildung 4.1: Energiediagramm/Bandlu¨ckencharakter fu¨r eine elektronische
Anregung ausgehend von einem ionischen Grundzustand. Es werden zwei Fa¨lle
diskutiert: (1) MH-artig Eg = U − w/2 und (2) CT-artig Eg = Δ−W/2 [90]. Die
Dispersionsbreite w der d- bzw. W der p-Ba¨nder resultiert aus Ladungsﬂuktua-
tionen.
identischer Kristallstruktur.
Um kovalente Eﬀekte diskutieren zu ko¨nnen, mu¨ssen Hybridisierungen zwischen den
einzelnen Konﬁgurationen beru¨cksichtigt werden, d.h. das ein gemischter Grundzu-
stand vorliegt, was in der Realita¨t immer der Fall ist (jede Bindung besitzt gewissen
Orbitalu¨berlapp).
Prinzipiell lassen sich daher im System LiCoO2 fu¨r die Ladungskompensation der
Li-Leerstellen anhand der relativen Gro¨ße von U und Δ also zwei Extremfa¨lle un-
terscheiden. Zum einen die Kompensation durch Co4+-Zusta¨nde fu¨r U < Δ, zum
anderen kompensierende Lo¨cher im O2p-Band fu¨r U > Δ. Allerdings wurden von
van Elp et al. fu¨r CoO und auch LiCoO2 vergleichbare Werte fu¨r beide Gro¨ßen
in Cluster-Rechnungen erhalten (U ≈ Δ) [46]. Nach der Klassiﬁzierung im ZSA-
Diagramm liegen beide Verbindungen im U¨bergangsbereich zwischen MH- und CT-
Isolatoren (siehe unten) [82].
Von vielen Autoren wurden daher, gestu¨tzt auf experimentelle Ergebnisse, auch
Lo¨cher im O2p-Band durch einen Ladungstransfer dn → dn+1L, abha¨ngig von der
Ladungstransferenergie Δ, in den theoretischen Beschreibungen beru¨cksichtigt. Die
Ro¨ntgenabsorption an der O K-Kante von LixNi1−xO hat beispielsweise gezeigt,
dass sich die Lo¨cher vor allem am Sauerstoﬀ aufhalten und in der Na¨he von Lithi-
umverunreinigungen lokalisiert sind [91], was zu einem halbleiterartigen Verhalten
fu¨hrt.
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Die komplexe elektronische Struktur von U¨bergangsmetalloxiden macht eine theo-
retische Beschreibung durch Bandstrukturrechnungen sehr aufwa¨ndig, da Leitungs-
und Valenzba¨nder zugleich lokalisierte und dispersive Zusta¨nde beinhalten. Zur Be-
schreibung der delokalisierten O2p- und Metall s und p-Ba¨nder eignet sich zwar die
Ba¨ndertheorie, sie versagt aber fu¨r lokalisierte 3d-Elektronen. Auf der anderen Sei-
te sind Cluster-Rechnungen nicht geeignet, die Eigenschaften disperser Ba¨nder zu
erfassen (Aufwand), liefern aber brauchbare Ergebnisse fu¨r die 3d-Zusta¨nde.
Die tatsa¨chliche elektronische Struktur liegt zwischen beiden Extremen und kann
mit Methoden auf Basis der GGA-DFT (General Gradient Approximation) bzw.
Hybridmethoden wie B3LYP (HDF, hybrid density functional) besser erfasst wer-
den [92–94].
Die LDA-Na¨herung (local density approximation) der Dichtefunktionaltheorie (den-
sity functional theory, DFT) u¨berscha¨tzt den Grad der Kovalenz in der Regel, wo-
hingegen Hartree-Fock (HF) meist stark ionische Verbindungen vorhersagen (Band-
lu¨cke LDA zu klein/HF zu groß).
Von Pollini wurde ein einfaches Modell vorgeschlagen, in dem Korrelations- und Hy-
bridisierungseﬀekte beru¨cksichtigt werden. Fu¨r einige Nickelhalide wurde der Grad
der Ionizita¨t der Bindung auf Grundlage der Phillips-Van Vechten Dielektrizita¨ts-
theorie2 beschrieben [90].
Zaanen et al. untersuchten diese Materialien mit Cluster-Rechnungen im Rahmen
des Anderson-Impurity-Modells, in dem Korrelations- (Hubbard U ) und Ladungs-
transfereﬀekte beru¨cksichtigt wurden [82]. Diese Zaanen-Sawatzky-Allen Theorie
ist das bislang einzige Modell, das systematisch die Eigenschaften von U¨bergangs-
metalloxiden zu beschreiben vermag. Von den Autoren wurde auf Grundlage dieser
Theorie das bereits angesprochene ZSA-Diagramm erstellt (siehe Abbildung 4.2).
Qualitativ wird darin abha¨ngig von der relativen Gro¨ße von U und Δ der Charakter
der Bandlu¨cke beschrieben. Unterschieden werden im Wesentlichen drei Bereiche
mit U > Δ, U < Δ und ein U¨bergangsbereich mit U ≈ Δ, dem auch LiCoO2 zuge-
2In der Phillips-Van Vechten Dielektrizita¨tstheorie setzt sich die Energielu¨cke EPhillipsg aus
einem homo¨oploaren (Eh, kovalenter Anteil) und einem heteropolaren Beitrag (C, ioni-
scher Anteil) zusammen, wobei gilt: EPhillipsg =
√
(E2h) + C2 (pythagorassche Summe). Die
homo¨oploare Energielu¨cke Eh skaliert sich mit dem Bindungsabstand von Metall und Ligand
(Eh = α(dML)x). Der ionische Beitrag kann mit u¨ber die Phillips Elektronegativita¨t deﬁniert
werden (C(AB) = β(ZArA − ZBrB ) exp(−Ks ra+rb2 ) mit dem Fermi Abschirmparameter Ks= 4KFπa0 ).
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Abbildung 4.2: Das ZSA-Diagramm unterteilt sich in die Bereiche (A) Mott-
Hubbard Isolatoren: Eg ∝ U (schwere Elektronen und Lo¨cher, V3+-, Ti3+-,
Cr3+-Oxide); (B) Ladungstransfer Halbleiter: Eg ∝ Δ ∝ ENAnionen (Cu2+-
, Ni2+-Halogenide); (AB) U¨bergangsbereich: (mittel schwere Lo¨cher, schwere
Elektronen, NiO, NiF2, CuF2); (C) d-Band Metalle: (schwere Elektronen und
Lo¨cher, HT-Phasen der V3+-, Ti3+-, Cr3+-Oxide); (D) ”p-Typ“ Metalle: Lo¨cher
im Anionenvalenzband (leichte Lo¨cher, CuS, CuSe und NiSe); (CD-C’D) U¨ber-
gangsbereich: starke Fluktuationen zwischen dn, dn+1L, dnL, dn+1-Zusta¨nden
(großes U NiS, kleines U TiS2, TiSe2).
rechnet wird. Fu¨r U > Δ erha¨lt die Bandlu¨cke einen Ladungstransfercharakter mit
Egap ∝ Δ. Hingegen kann fu¨r U < Δ ein Mott-Hubbard-Verhalten erwartet werden.
Die Bandlu¨cke ist dann proportional zur Coulomb-Wechselwirkung der Elektronen
(Egap ∝ U). Fu¨r ein unkorreliertes System (U=0) hat Δ keinen Einﬂuss (Ein-
Teilchen-Modell), und das System zeigt ein metallisches Verhalten (Eg=0). Ebenso
wurde auch fu¨r große Werte von U eine metallisches Verhalten vorhergesagt, sofern
Δ < W/2 ist.
Die elektronische Struktur von LiCoO2 wurde von den Autoren Czyzyk et al. mittels
DFT-Rechungen im Rahmen der Ein-Teilchen-Na¨herung (single-particle) beschrei-
ben [47]. Der Vergleich dieser Rechnungen mit verschiedenen spektroskopischen
Methoden lieferte hier eine recht gute U¨bereinstimmung fu¨r die Valenzbandzu-
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standsdichte. In einer ju¨ngeren LDA-Studie von Marianetti et al. wurde der Metall-
Isolator-U¨bergang als Mott-U¨bergang, hervorgerufen durch das Impurity-Potential
der Li-Leerstellen, identiﬁziert [73].

5 Du¨nnschichtbatterien
Im Folgenden wird eine U¨bersicht u¨ber die Eigenschaften und die pra¨parativen
Aspekte bei der Herstellung von Du¨nnschichtbatterien geliefert, insbesondere wird
auf das Kathodenmaterial LiCoO2 eingegangen. Der typische Aufbau einer Du¨nn-
schichtbatterie ist in Abbildung 5.1 gezeigt. Fu¨r die Wirkungsweise sind alle Schich-
ten in ihren Volumeneigenschaften und in ihrer Textur, aber auch die Grenzﬂa¨chen
zwischen den Phasen zu optimieren.
5.1 Pra¨paration und Eigenschaften du¨nner
LiMO2-Schichten
5.1.1 Einﬂuss der Temperatur
Antaya et al. analysierten die resultierenden Kristallstrukturen von LiCoO2-Schich-
ten, die mittels pulsed laser deposition (PLD) bei Substrattemperaturen zwischen
150–680 ◦C in Sauerstoﬀatmospha¨re pra¨pariert wurden [96]. Abscheidungen unter
einem Sauerstoﬀpartialdruck von 2000mTorr lieferten fu¨r Temperaturen zwischen
22–250 ◦C die Kochsalzstruktur, zwischen 300–450 ◦C die modiﬁzierte Spinellstruk-
tur (LT-LiCoO2) und bei 680
◦C die rhomboedrische Schichtstruktur (HT-LiCoO2).
Ein Schichtwachstum bei Substrattemperaturen zwischen 500–550 ◦C produzierte
eine Mischphase aus spinell- und schichtartigen LiCoO2. Erho¨hte Temperaturen
wa¨hrend der Abscheidung fu¨hren zu einer ausgepra¨gten Ordnung der Kationen
und begu¨nstigen das Vorliegen großer Ko¨rner [96]. Letztere Beobachtung wurde
von Perkins et al. besta¨tigt [97]. Hier wurde eine Zunahme der Korngro¨ße von
PLD-Schichten mit steigender Substrattemperatur im Bereich von 400–700 ◦C be-
obachtet.
Eine Analyse der strukturellen und elektrochemischen Eigenschaften wurde von
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Abbildung 5.1: Schematische Darstellung einer Du¨nnschichtbatterie nach Ba-
tes et al. [95]. Neben Anode, Elektrolyt und Kathode geho¨ren auch die elektri-
schen Kontakte zu den essentiellen Komponenten eines solchen Aufbaus.
Fonseca et al. an du¨nnen LiCoO2-Schichten durchgefu¨hrt [98]. Die mittels Rf-
Magnetron-Sputtern bei Raumtemperatur in einer O2/Ar-Atmospha¨re abgeschiede-
nen Kathoden sind zuna¨chst amorph. Eine Temperaturbehandlung fu¨hrt ab 300 ◦C
zu einer strukturellen Reorganisation, gefolgt von der Kristallisation der Schich-
ten bei ho¨heren Temperaturen. Beide Schichtarten sind elektrochemisch aktiv und
liefern Potentiale um 3.45V. Das kristalline Material wurde als Mischphase charak-
terisiert, bestehend aus LiCoO2 und Li1.47Co3O4 (Li interkaliert in Co3O4). Beim
Zyklieren des kristallinen Materials traten irreversible, strukturelle A¨nderungen auf,
die die Zyklierbarkeit einschra¨nken.
Der Einﬂuss der Substrattemperatur bei der Rf-Sputterabscheidung von LiCoO2
wurde ebenfalls von Liao et al. untersucht [99]. Der Grad der Kristallisation der
Schichten wa¨chst mit steigender Substrattemperatur, ebenso wird das Kornwachs-
tum beeinﬂusst. Fu¨r Substrattemperaturen von 500, 600 und 700 ◦C wurden Korn-
gro¨ßen von 60, 95 und 125 nm berichtet. Mit steigender Temperatur verbessern
sich ebenfalls die elektrochemischen Eigenschaften dieser Proben. Fu¨r die erste
Entladung konnten Kapazita¨ten von 41.77, 50.62 und 61.16μAhcm−2μm−1 erhal-
ten werden, bzw. fu¨r den 50. Zyklus 58.1, 72.2 und 74.9% der Kapazita¨t der ersten
Entladung.
Chiu et al. synthetisierten du¨nne Schichten verschiedener Verbindungen mittels Rf-
Magnetron-Sputtern, die der der Klasse LiMO2 angeho¨ren [100]. Den Autoren nach
konnte schon bei 400 ◦C HT-LiCoO2 erhalten werden. Der Gruppe Whitacre et al.
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gelang die Herstellung nanokristalliner, elektrochemisch aktiver LiCoO2-Schichten
bereits bei 300 ◦C [101] - weniger als die Ha¨lfte der, aus der Literatur bekannten,
post-annealing Temperaturen fu¨r HT-Volumenmaterial. Fu¨r die Abscheidung bei
Raumtemperatur wurden nanokristalline Filme mit (104)-Textur und Gitterverzer-
rung berichtet. Durch den Temperschritt wa¨chst die Korngro¨ße und die Verzerrung
des Gitters, sowie der Widerstand der Schichten werden minimiert. Die Herstellung
von LiCoO2 bei tiefen Temperaturen mit guten elektrochemischen Eigenschaften
ist von der technologischen Seite her fu¨r die Integration von Du¨nnschichtbatterien
von großer Bedeutung.
5.1.2 Einﬂuss des Arbeitsdrucks und der Gaszusammensetzung
Der Einﬂuss der Prozessparameter der Rf-Ar-Ionenzersta¨ubung, wie der Arbeits-
druck, das Ar/O2-Mischungsverha¨ltnis und die Substrattemperatur auf die Eigen-
schaften von LiCoO2-Schichten wurde von Liao et al. untersucht [99]. Bei 250
◦C
abgeschiedene Filme besaßen eine nanokristalline Struktur mit (104)-Vorzugsorien-
tierung. Durch einen Temperschritt bei 500-700 ◦C wird einphasiges HT-LiCoO2 er-
halten, sofern die Schicht unter einem Sauerstoﬀpartialdruck von 5-10mTorr wach-
sen konnte. Fu¨r davon abweichende Partialdru¨cke wird eine zusa¨tzliche Fremdphase,
Co3O4, beobachtet. Vera¨ndert man das Ar/O2-Verha¨ltnis, so a¨ndert sich auch die
Rate der Deposition, da Argon die Sputtereﬃzienz deutlich erho¨ht [99].
Antaya et al. haben bei der PLD Abscheidung von LiCoO2 bei 550
◦C unter ei-
nem Sauerstoﬀpartialdruck von 2000mTorr eine Mischphase aus der HT- und LT-
Modiﬁkation erhalten [96]. Durch Erniedrigen des Sauerstoﬀpartialdrucks auf 100
mTorr konnte auch bei dieser Temperatur die reine HT-Phase erhalten werden. Ein
reduzierter Sauerstoﬀpartialdruck scheint die Formierung der HT-Phase bei nied-
rigeren Temperaturen zu begu¨nstigen.
Kim et al. testeten den Einﬂuss der Gasart bei der Auslagerung von Du¨nnschicht-
kathoden. Amorphe LiCoO2-Schichten wurden zwischen 700–900
◦C in einer Ar-
bzw. einer O2-Atmospha¨re ausgelagert [102]. Die Autoren konnten fu¨r letztere ver-
besserte Zykliereigenschaften und eine bessere thermische Stabilita¨t beobachtet.
Diskutiert wurden die Unterschiede zur Kristallisation in Ar-Atmospha¨re im Zu-
sammenhang mit Korngrenzen, Oberﬂa¨chenrauhigkeiten, und der Ausdiﬀusion von
Sauerstoﬀ. Eine im AFM beobachtete Aufrauhung der Oberﬂa¨che (> 800 ◦C) fu¨hrt
zwar zu erho¨hten initiellen speziﬁschen Kapazita¨ten, verschlechtert aber die Lang-
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zeitzyklierstabilita¨t.
In einer weiteren Studie von Levasseur et al. wurde die Zusammensetzung von in Ar
bzw. in einem Ar/O2-Gemisch gesputterten LiCoO2, LiNiO2 und LiNi0.7Co0.3O2-
Schichten untersucht [103]. Die Sto¨chiometrie wurde mit RBS (
”
Rutherford backs-
cattering spectroscopy“) und PIGS (
”
proton induced gamma-ray emission“) ermit-
telt. Die Zusammensetzung der Schichten wird vor allem durch den Sauerstoﬀpar-
tialdruck wa¨hrend der Abscheidung beeinﬂusst. Festgestellt wurde ein generelles
Lithiumdeﬁzit in den Schichten und fu¨r LiCoO2 ein U¨berschuss an Sauerstoﬀ, der
auf Grund der sehr kleinen Korngro¨ße dieses Systems (ca. 5 nm), gleichbedeutend
mit einem hohen Oberﬂa¨che-zu-Volumenverha¨ltnis, einer defektreichen Korngren-
zenphase zugeordnet wurde.
5.1.3 Kationenordnung
Zu dieser Fragestellung gelang Rao et al. der Nachweis einer strukturellen Unord-
nung von Co3+- und Li+-Ionen mit Hilfe der Infrarotspektroskopie [104]. Demnach
existieren zwei oktaedrische Umgebungen fu¨r Kobalt(III)-Ionen, die sich in Natur
der zweiten Koordinationsschale unterscheiden. Zugeordnet wurden diese Banden
zu Co3+-Ionen in Co3+- bzw. in Li+-Lagen (3a, 3b). Die Ladungsneutralita¨t soll fu¨r
letztere durch benachbarte O−-Ionen gewa¨hrleistet bleiben. Fu¨r Lithium wurden
zwei Banden beobachtet, die womo¨glich aus der Besetzung von oktaedrischen und
tetraedrischen Gitterpla¨tzen resultieren oder durch vorliegende ungeordnete Berei-
che in der Schicht (amorphe Korngrenzenphase).
Song et al. haben unter Anwendung der Mikro-Raman-Spektroskopie eine laserin-
duzierte Phasenumwandlung von rhomboedrischen LiCoO2 zur kubischen Spinell-
struktur beobachtet [105]. Dieser Eﬀekt wurde als Reaktion zwischen Film und
Co-Substrat diskutiert, mo¨glicherweise unter Bildung von Co3O4 oder CoO an der
Grenzﬂa¨che zum Substrat, die zu einer Li-armen, kubischen Spinellphase LiCo1−xO2
mit ausgepra¨gter Kationenunordnung fu¨hrt (siehe auch Abschnitt 8.2.2).
Antaya et al. haben mittels PLD bei Temperaturen zwischen 22–250 ◦C du¨nne
LiCoO2-Schichten mit Kochsalzstruktur hergestellt [96]. Mit der Erho¨hung der
Temperatur konnte auch LT- und HT-LiCoO2 erhalten werden. Fu¨r die Filme
mit Kochsalzstruktur wurden deutliche Abweichungen von der Sto¨chiometrie be-
obachtet (Li0.5Co1.5O2 und Li0.75Co1.25O2). Hier war es nicht mo¨glich, wie im Falle
der LT-Phase, durch eine Temperaturbehandlung die ungeordnete Kationenvertei-
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lung in die geordnete Schichtstruktur der HT-Phase zu u¨berfu¨hren. Im Falle der
Kochsalzphase wurde auch eine Abnahme der Gitterkonstante mit steigender Tem-
peratur beobachtet, was von Johnston et al. mit wachsender Unordnung in der
Kationenverteilung erkla¨rt wurde (Co zufa¨llig durch Li ersetzt im CoO-Gitter mit
Kochsalzstruktur) [30].
Dupin et al. analysierten die Oberﬂa¨chenzusammensetzung und -Bindungsverha¨lt-
nisse Rf-gesputterter LiCoO2-Schichten mit XPS vor und nach verschiedenen Sta-
dien der Auslagerung von Lithium aus der Struktur [106]. Die delithiierten Proben
wurden durch elektrochemische Deinterkalation in ex-situ-Zellen hergestellt, und
anschließend in einer Glovebox vom ﬂu¨ssigen Elektrolyten befreit und getrocknet.
Um einen mo¨glichen Einﬂuss des Elektrolyten zu erkennen, wurde das Experiment
mit zwei unterschiedlichen Elektrolyten durchgefu¨hrt. Die Autoren berichten auf
Grundlage einer Rumpfniveau (core-level) und Valenzband-Analyse zwei formel-
le Oxidationsstufen der Kobaltionen (+III und +IV) und zwei Umgebungen fu¨r
Lithiumionen (oktaedrisch und tetraedrisch). Die untersuchten Schichten besaßen
einen Sauerstoﬀu¨berschuss, der ungewo¨hnliche Koordinationen mit Metallionen und
sta¨rker kovalenten Co–O Bindungen zugeschrieben wurde. TEM Untersuchungen
deuten darauf hin, dass diese sauerstoﬀreichen Phasen an Korngrenzen und zufa¨llig
orientierten Nanodoma¨nen lokalisiert sind.
5.1.4 Sputtereﬀekte
Whitacre et al. haben den Einﬂuss vera¨nderter Target-Eigenschaften durch den Rf-
Sputterbetrieb u¨ber la¨ngere Zeitra¨ume untersucht [107]. Hierzu wurde die Qualita¨t
von Schichten analysiert, die mit einem frischen Target und einem Target hergestellt
wurden, das bereits 100 Stunden dem Sputterprozess ausgesetzt war. Wa¨hrend sich
die Kristallinita¨t und Morphologie der Schichten nicht unterscheidet, wurden mit
RBS/ICP-MS leichte Abweichungen im Li/Co-Verha¨ltnis der Schichten beobach-
tet. Ein neues Target liefert leicht Li-reiche Schichten, wohingegen nach la¨ngerer
Nutzung an Lithium verarmte Schichten erhalten wurden.
Ausgehend von sto¨chiometrischen Sputtertargets wurden von Kim et al. bei RT
amorphe Schichten erhalten, die in einem post-annealing Schritt kristallisiert wur-
den [108]. Ein beobachtetes Lithiumdeﬁzit der Schichten wurde versucht, mit dem
Einsatz u¨bersto¨chiometrischer Targets entgegen zu wirken. Aus diesen Versuchen
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Abbildung 5.2: Darstellung relevanter
Prozesse bei der Schichtabscheidung aus
der Gasphase [110]. Auf die Kollision und
Absorption der Wachstumsspezies folgt die
Schichtbildung bzw. die Desorption.
konnte abgeleitet werden, dass ein U¨berschuss des Precursors Li3CO4 eine nicht-
Sto¨chiometrie versta¨rkt.
5.2 Schichtwachstum und Textur
Die Entwicklung der Oberﬂa¨chenmorphologie amorpher LiCoO2-Filme bei thermi-
scher Behandlung wurde von Kleinke et al. mittels AFM verfolgt [109]. Fu¨r die Cha-
rakterisierung der Oberﬂa¨chenmorphologie wurde das Konzept der fraktalen Geo-
metrie adaptiert (Rauhigkeit). Der wichtigste Parameter ist hier die Oberﬂa¨chen-
rauhigkeit. Die Fraktalita¨t der Oberﬂa¨che wird bestimmt durch die Wachstumsdy-
namik, die entweder mit linearen Diﬀusionsmodellen beschrieben werden ko¨nnen
oder dem nicht-linearen Kardar-Parisi-Zhang (KPZ) Modell. Das System LiCoO2
zeigt einen klaren U¨bergang von amorphen zu kristallinen Strukturen. Dieser U¨ber-
gang ist abha¨ngig von einer Korrelationsla¨nge, die verbunden ist mit dem eﬀekti-
ven Radius der kristallinen Doma¨ne (Korngro¨ße), und die sich mit der annealing-
Temperatur erho¨ht. Die Aktivierungsenergie fu¨r die strukturelle Umwandlung von
amorph nach kristallin betra¨gt Ed= 0.11±0.01eV.
Die Autoren Nishioka et al. entwickelten ein Modell zur Vorhersage der bevorzug-
ten kristallographischen Orientierung du¨nner CVD-Schichten [110]. Angenommen
wird, dass der Oberﬂa¨chenwachstumsprozess zusammensetzt ist aus der Kollision,
Absorption und Reaktion von einer Wachstumsspezies (Abbildung 5.2). Vorherge-
sagt wird mit steigender Substrattemperatur ein Wechsel von amorphen Schichten,
zu einer Orientierung zum Substrat entlang der dichtest gepackten Ebene, hin zu
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Abbildung 5.3: Mo¨gliche Orientie-
rungen der Einheitszelle von HT-
LiCoO2 bei der Du¨nnschichtpra¨para-
tion [112].
einer Orientierung entlang der Ebene mit der schnellsten Absorption, bis schließlich
eine zufa¨llige Verteilung vorliegt.
5.2.1 Textur durch mechanische Verspannungen
Die Textur und Vorzugsorientierung Rf-gesputterter LiCoO2-Schichten ist, nach ei-
ner Studie von Bates et al., abha¨ngig von der Schichtdicke [111]. Fu¨r Schichten,
die dicker als 1 μm sind, wurde nach einem Temperschritt bei 700 ◦C festgestellt,
dass u¨ber 90% der Ko¨rner eine Orientierung der (101)- und (104)-Ebenen parallel
zum Substrat aufweisen und weniger als 10% (003)-orientiert sind. Unterhalb 1 μm
nimmt der Anteil der (003)-orientierten Ko¨rner zu, bis bei einer Dicke < 0.05 μm
alle Ko¨rner diese Orientierung aufweisen. Diese extreme Texturierung wird, nach
Meinung der Autoren, im Falle der dickeren Schichten hervorgerufen durch die Ten-
denz zur Minimierung der Energie mechanischer Spannungen im Volumenmateri-
al, und fu¨r sehr du¨nne Schichten durch die Verringerung der Oberﬂa¨chenenergie.
Untersucht wurde der Einﬂuss der Gaszusammensetzung, der Abscheiderate, des
Substratbias und der Temperatur auf die Textur. Hierbei hat sich gezeigt, dass
letztere eine A¨nderung der Orientierung von (101)-(104) nach (003) bewirken kann
(vergleiche Abbildung 5.3). Vermutete Unterschiede in der Interkalationskinetik fu¨r
(101)/(104)- und (003)-Texturen konnten allerdings nicht nachgewiesen werden, da
der Widerstand der Zellen vor allem durch den Elektrolyten bzw. die Grenzﬂa¨che
zum Elektrolyten dominiert wurde.
In einer fru¨heren Vero¨ﬀentlichung von Hart und Bates wurden Spannungsenergien
u fu¨r verschiedene dicht gepackte Ebenen in LiCoO2 berechnet [113]. Danach ergibt
sich die Reihenfolge u(003) >> u(104) > u(101). Die beobachtete (101)-Textur bei
Schichtdicken > 1μm wird mit der Tendenz zur Minimierung der Volumenspannun-
gen erkla¨rt, die aus der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von Substrat
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und Schicht resultieren. Weniger bedeutsam sind demnach intrinsische Spannungen
des as-grown Films oder die Oberﬂa¨chenenergie.
5.2.2 Einﬂuss der Temperatur
Mittels Rf-Magnetron-Sputtering wurden von Chiu et al. auf ITO-Substraten textu-
rierte LiCoO2, LiNiO2, LiNi0.8Co0.2O2 und LiMn2O4 Schichten aufgewachsen [100].
Ab Temperaturen zwischen 350–450 ◦C wurden kristalline Schichten erhalten, de-
ren Textur u¨ber die Substrattemperatur kontrolliert werden konnten. Im Falle der
Schichtoxide, so die Autoren, scheint die Auspra¨gung der Vorzugsorientierung auch
vom Typ des U¨bergangsmetalls beeinﬂusst zu werden.
In einer Studie von Bouwman et al. wurden du¨nne LiCoO2-Schichten mit PLD und
Rf-Sputtern pra¨pariert, und der Einﬂuss des Substratmaterials und von annealing
Schritten auf die Mikrostruktur untersucht [112]. Getemperte PLD-Filme zeigten
eine Ausrichtung der (00l)-Ebenen parallel zum Substrat, wa¨hrend die Rf-Sputter-
Abscheidung zu einer parallelen Orientierung der (110)-Ebenen zum Substrat fu¨hr-
te. Allerdings konnte die (003)-Textur auch fu¨r gesputterte Schichten nach la¨ngerem
Tempern bei 600 ◦C beobachtet werden. Dieser Studie nach hat die Annealing-
Prozedur entscheidenden Einﬂuss auf die Entwicklung der Schichtorientierung, und
weniger der Substrattyp oder die Schichtdicke.
5.2.3 Einﬂuss der Art des Substrats
Um den Einﬂuss der Substrateigenschaften auf die Mikrostruktur und die elek-
trochemischen Eigenschaften auf LiCoO2-Schichten zu untersuchen, wurden von
Lee et al. Kathoden auf gesinterten Al2O3 und Si/SiO2 (100) abgeschieden und
anschließend einer Temperaturbehandlung bei 800 ◦C in Sauerstoﬀatmospha¨re aus-
gesetzt [114]. Vor der Rf-Magnetron-Deposition wurde jeweils eine Pt-Schicht auf-
gebracht, und im Falle des Si/SiO2 zusa¨tzlich eine Ti-Puﬀerschicht um die Haf-
tung der Pt-Elektrode zu gewa¨hrleisten. Als Ergebnis dieser Untersuchung wurde
fu¨r Al2O3-Substrate das Auftreten großer Ko¨rner mit vielen Rissen berichtet. Die
Schichten auf thermisch oxidierten Si-Substraten hingegen besaßen sehr kleine und
gleichfo¨rmige Ko¨rner. Ein Vergleich der elektrochemischen Eigenschaften lieferte
fu¨r letztere deutlich bessere Charakteristika. Die Ursachen fu¨r die beobachteten
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Unterschiede wurden auf den Einﬂuss der Teilchengro¨ße und der Oberﬂa¨chenmor-
phologie zuru¨ckgefu¨hrt, und auf den um den Faktor zwei ho¨heren Widerstand des
elektrischen Kontakts auf den Aluminasubstraten (
”
current-collector“).
Die PLD-Abscheidung von LiCoO2 und LiCo0.5Al0.5O2 auf SnO2, ZnO und ITO
wurde von Perkins et al. untersucht [97]. Beide Materialien bildeten auf SnO2 ohne
Vorzugsorientierung dichte Schichten mit einer (003) Textur aus, (200) orientiertes
ZnO lieferte eine anna¨hernd zufa¨llige Verteilung der Kornorientierung. Im Falle des
ITO-Substrates trat eine (101) und (110) Texturierung des LiCoO2 Films auf.
5.2.4 Einﬂuss der Wachstumskinetik
In einer weiteren Untersuchung von Bouwman et al. wurde die Abha¨ngigkeit der
Schichtorientierung von der Depositionsmethode mit der unterschiedlichen Rate
der Abscheidung erkla¨rt [115]. Demnach werden bei hohen Depositionsraten (PLD)
dicht gepackte (00l) Ebenen, die die gro¨ßte Dichte und geringste Oberﬂa¨chenenergie
besitzen, bevorzugt parallel zum Substrat aufwachsen, wohingegen die (110)-Textur
bei niedrigen Raten erwartet wird.
5.3 Elektrochemisches Verhalten
Das Entladeverhalten von 40 Li/LiPON/LiCoO2 Festko¨rperbatterien mit Schicht-
dicken des aktiven Kathodenmaterials zwischen 50 nm und 4μm wurde von Dudney
et al. analysiert [116]. Fu¨r alle Kathoden (mit Ausnahme der du¨nnsten) hat sich
gezeigt, dass im Potentialbereich 3.0− 4.2V die Entladekapazita¨t limitiert wird
durch das Diﬀusionsvermo¨gen von Lithium in LixCoO2 und letztendlich durch die
Bildung einer elektrisch isolierenden Schicht an der Grenzﬂa¨che fu¨r x gegen 1.0.
Es hat sich bei einer AC Impedanzanalyse herausgestellt, dass die Lithiumdiﬀu-
sionsrate fu¨r Synthesen ≤ 700 ◦C empﬁndlich von den Pra¨parationsbedingungen
beeinﬂusst werden. Eine erho¨hte Li-Mobilita¨t im Bereich 0.96<x<1.0 wu¨rde nach
Auﬀassung der Autoren die verfu¨gbare Energiedichte dieser Du¨nnschichtbatterien
deutlich steigern.
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Abbildung 5.4: Orientierung der Li-Diﬀusionsebene in LiCoO2-Schichten re-
lativ zur Elektrolytgrenzﬂa¨che gema¨ß Bouwman et al. [115].
5.3.1 Einﬂuss der Textur auf die Interkalationskinetik
Bouwman et al. analysierten der Einﬂuss der unterschiedlichen Texturierung von
PLD und Rf-Schichten auf das elektrochemische Verhalten bei der Lithium Ein- und
Auslagerung [115]. In der geordneten Schichtstruktur des LiCoO2 ergeben Orientie-
rungen mit der Li-Diﬀusionsebene senkrecht zum Substrat (Rf), bzw. zum Elektro-
lyten (Abbildung 5.4), ein deutlich besseres Interkalationsverhalten (2D-Diﬀusion).
Diese Schichten lieferten beim Zyklieren Kapazita¨ten nahe an der theoretischen Er-
wartung und wiesen bei hohen Stromdichten nur geringe U¨berspannungen auf. Die
elektrochemische Aktivita¨t ungu¨nstig orientierter Schichten kann allerdings verbes-
sert werden, indem Defekte in das Material eingebracht werden, die die Lithiume-
benen besser zuga¨nglich machen. Beispielsweise ko¨nnen Risse erzeugt werden durch
Verwenden aufgerauhter Substrate, HT-Temperschritte oder lithographische Struk-
turierung.
In einer weiteren Studie von Bouwman et al. konnte der kritische Einﬂuss der
Schichtorientierung auf die Interkalationsrate und die Zykliereﬃzienz nachgewiesen
werden [117]. Oﬀenbar ist die Interkalationsrate geeignet orientierter (nicht-(003))
Rf-Schichten nicht diﬀusions-limitiert, aber behindert durch einen großen Ladungs-




Untersuchungen von Kim et al. zufolge sind die Gitterkonstanten du¨nner LiCoO2-
Schichten im geladenen Zustand abha¨ngig von den Abscheidebedingungen, und
der daraus resultierenden Vorzugsorientierung [118]. Schichten, die bei Raumtem-
peratur mit Rf-Magnetron-Sputtern deponiert und anschließend ex-situ getem-
pert wurden, zeigten neben einer ausgepra¨gten (003)-Textur, eine vernachla¨ssig-
bare Ausdehnung der Gitterkonstanten c bei 4.2V im ersten Entladezyklus. Dies
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steht im Widerspruch zu der beobachteten Expansion bei LiCoO2-Pulverproben
um 3% fu¨r x = 0.5. Ein Vergleich der aus pseudopotential total-energy Rechnun-
gen erhalten Gesamtgitterenergie des relaxierten und des verspannten Gitters von
Li0.5CoO2 (0% Gitterexpansion), lieferte fu¨r letzteres einen nur leicht ho¨heren Wert
(Δ80meV/Li0.5CoO2). Dies zeigt, dass eine verringerte Ausdehnung durchaus denk-
bar ist. Mit dem fortschreitenden Zyklieren tritt bei diesen Proben eine Aufspal-
tung des (009)-Reﬂexes bei 4.2V auf, wodurch zwei Gitterkonstanten c erhalten
werden. Zum einen 14.01 A˚, was der c-Konstante vor dem Zyklieren entspricht,
und 14.40 A˚, analog zu Li1−xCoO2-Pulvern bei x = 0.5. Im Gegensatz dazu zeigten
Schichten, die unter modiﬁzierten Bedingungen hergestellt wurden und nur eine
schwache (003)-Vorzugsorientierung besaßen, ein mit Pulverproben vergleichbares
Verhalten (vergleiche Argumentation von Jonston et al. und Antaya et al. in 5.1.3
auf Seite 48).
5.4 Degradationsmechanismen
Jang et al. untersuchten das Zyklierverhalten von LiCoO2-Schichten, integriert in
Festko¨rperbatterien [119], unter Verwendung von LiPON als Festko¨rperelektrolyt
[120]. Die Schichten mit Korngro¨ßen von 0.3 μm wurden zwischen 3.0V−4.4V mit
0.1 mA/cm2 zykliert, und zeigten hohe Kapazita¨ten von 170 mAh
g
und Energiedichten
von 690 mWh/g bei gleichzeitig exzellenter Zyklenstabilita¨t. Bei Spannungen > 4.4V
nahm der Zellwiderstand zu, was zu Kapazita¨tsverlusten bei hohen Stromdichten
fu¨hrte. Erkla¨rt wurde dies mit einer einsetzenden Phasenumwandlung, die begleitet
ist mit einer abrupten A¨nderung des Gitterparameters c. Vollsta¨ndig delithiiertes
Material konnte durch Laden der Batterie bis 5.0V erhalten werden, allerdings hat
sich gezeigt, dass die Lithium Reinterkalation in CoO2 nicht vollsta¨ndig reversibel
abla¨uft.
In einer TEM-Analyse des zyklierten Materials konnten keine Hinweise auf eine
zersto¨rte Mikrostruktur der Schichten gefunden werden. Die Ko¨rner zeigten keine
Risse und hatten Kontakt mit den umgebenden Ko¨rnern (Abbildung 5.5). In einer
analogen TEM Studie von Jang et al. wurden hingegen fu¨r 1.1 μm große LiCoO2-
Ko¨rner deutliche Anzeichen fu¨r spannungsinduzierte Degradation beobachtet [17].
Es wurde daher vermutet, dass die kritischen Korngro¨ße zwischen 0.3 und 1.1 μm
liegt (bei letzteren Risse). Ein von Huggins und Nix vorgeschlagenes Modell erkla¨rt
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Abbildung 5.5: TEM-Hellfeldaufnahmen von LiCoO2-Ko¨rnern (a) nach der
Synthese und (b) nach 50 Lade-Entlade-Zyklen zwischen 2.5-4.35V. Die Auto-
ren Wang et al. beobachteten nach der Zyklierung erho¨hte interne Spannungen
(Beugungskontrast) und Versetzungsdichten sowie das Auftreten von Mikroris-
sen [17].
Kapazita¨tsverluste in Interkalationselektroden mit dem Zerfall einzelner Ko¨rner
(particle fracture) [20]. Dieser Mechanismus tritt auf Grund der Volumena¨nderung
wa¨hrend der Interkalation auf, die eine lokale Reorganisation verursacht, wodurch
Spannungen in benachbarten Bereichen der Elektroden auftreten ko¨nnen. Abha¨ngig
von der Rissza¨higkeit K1c des Systems sagt das Modell eine kritische Korngro¨ße
vorher, ab der ein Kornzerfall zu erwarten ist.
5.4.1 Modiﬁkation der elektrochemischen Eigenschaften durch
Beschichtung und Substitution
Die Kapazita¨tsverluste beim Betrieb von Lithiumionenbatterien werden von ver-
schiedenen Autoren [17, 19, 121] in Verbindung gebracht mit dem Auftreten nicht-
uniformer Spannungen. Wa¨hrend des elektrochemischen Ladens von LiCoO2 kommt
es bis x = 0.5, verbunden mit einer monoklinen Verzerrung der hexagonalen Phase,
zu einer Expansion des Gitterparameters c um ca. 3% und zu einem vernachla¨ssig-
bar verringerten Gitterparameter a (0.005%). Die resultierende anisotrope Volu-
mena¨nderung, kann Scherspannungen in den Ko¨rnern induzieren, und damit zur
Ausbildung von Rissen fu¨hren.
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Von Cho et al. wurde daher versucht einen Abbau der bei der Interkalation auf-
tretenden Spannungen zu bewirken, indem die Kathode mit Oxiden beschichtet
wird, die eine große Rissza¨higkeit besitzen, wie ZrO2, Al2O3, TiO2 und B2O3
(1.44− 12MPa√m) [122]. Der von Cho et al. diskutierte Mechanismus fu¨r die
erho¨hte Zyklenstabilita¨t beinhaltet die Bildung einer, einige 10 nm dicken, festen
Lo¨sung (solid-solution) LiCo1−yMyO2 (M = Zr, Al, Ti, B) im oberﬂa¨chennahen Be-
reich eines Korns (keine gesonderte Oxidphase in XRD), die den Autoren zufolge
nicht-isotrope Volumensa¨nderungen unterdru¨ckt. Die besten Resultate, d.h. die ge-
ringesten Kapazita¨tsverluste und c-Achsenvergro¨ßerungen, wurden durch Oxide mit
der ho¨chsten Rissza¨higkeit, ZrO2 (8− 12MPa√m) und Al2O3 (2.7− 4.2MPa√m),
erhalten.
Alternativ vorgenommene Versuche, die hexagonale Phase des LiCoO2 durch Sub-
stitution der 3b Pla¨tze (Co3+) durch Al3+ oder Mg2+ fu¨r x> 0.5 zu stabilisieren,
waren nicht erfolgreich [69, 121, 123]. Diese Systeme besaßen eine niedrigere spezi-
ﬁsche Kapazita¨t als LiCoO2.
Der Eﬀekt einer Al2O3-Beschichtung auf die elektrochemischen Kathodeneigen-
schaften von LiCoO2-Filmen wurde von Kim et al. studiert [124]. Verglichen mit
unbeschichteten Proben fu¨hrte die modiﬁzierte Oberﬂa¨che zu einem verbesserten
Zyklierverhalten, was auf eine unterdru¨ckte Auﬂo¨sung von Co-Ionen im Elektroly-
ten zuru¨ckgefu¨hrt wurde. Insbesondere zeigten galvanostatische Titrationsexperi-
mente (GITT) nach 80 Zyklen ein gro¨ßeres Diﬀusionsvermo¨gen von Lithium in den
beschichteten Kathoden, trotz eines anfa¨nglich kleineren Wertes. Al2O3 scheint als
solid-electrolyte zwischen LiCoO2 und dem Flu¨ssigelektrolyten zu fungieren, und so
die Degradation der Interkalationselektrode zu verhindern.
In diesem Zusammenhang muss auch der Eﬀekt der Al-Dotierung von LiCoO2
diskutiert werden. Mittels ﬁrst-principle Rechnungen wurde von Ceder et al. die
Substitution von Co durch ein nicht-U¨bergangsmetalloxid untersucht [123]. Die
Rechnungen konnten die Literaturwerte fu¨r das Gleichgewichtspotential undotier-
ten LiCoO2 gut reproduzieren, und sagen fu¨r Al-substituiertes LiCoO2 ein erho¨htes
Potential vorher. Traditionell wird angenommen, dass die Batteriespannung durch
das Redoxpotential des U¨bergangsmetalls bestimmt wird; allerdings deuten neuere
Studien auf einen ausgepra¨gten Anteil des Sauerstoﬀs am Elektronentransfer hin
[73, 125–127]. Ein Elektronenaustausch mit Sauerstoﬀ, so wurde spekuliert, fu¨hrt
zu einer geringeren elektrostatischen Energie des Systems, und daher im Vergleich
zu den Sulﬁden oder Seleniden zu einer deutlich ho¨heren Arbeitsspannung [125].
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Fu¨r LiAlO2, eine hypothetische Interkalationsverbindung (da elektrochemisch iso-
lierend) wurde eine Spannung von 5.4V berechnet. Dieses Material verfu¨gt u¨ber
leere Al p-Orbitale, die deutlich u¨ber den gefu¨llten 2p-Sauerstoﬀzusta¨nden liegen,
ohne die dazwischen liegenden d-Zusta¨nde der U¨bergangsmetalle. Aufgrund der feh-
lenden d-Zusta¨nde mu¨sste der Ladungstransfer vollsta¨ndig u¨ber Sauerstoﬀba¨nder
von statten gehen. Den Autoren zufolge sollte eine Substitution durch Al3+, auf
Grund der konstanten Valenz von +III, eine versta¨rkte Ladungskompensation u¨ber
sauerstoﬀartige Zusta¨nde bewirken. Anzumerken ist hier, dass eine zu hohe Loch-
dichte in den 2p-Ba¨ndern andererseits zur Reduktion von Gittersauerstoﬀ zu O2
fu¨hren kann, ein Mechanismus der ebenfalls fu¨r die Degradation verantwortlich ge-
macht wird..
Die PLD Abscheidung von LiCoO2 und LiCo0.5Al0.5O2 wurde von Perkins et al.
untersucht [97]. Wie erwartet besaßen die LiCo0.5Al0.5O2-Schichten ein ho¨heres Ka-
thodenpotential, allerdings bei deutlich niedrigeren Kapazita¨ten als die LiCoO2-
Filme.
5.5 Technologische Aspekte: Tieftemperaturabscheidung
Eine Reihe von Autoren bescha¨ftigten sich mit technologischen Aspekten der Du¨nn-
schichtpra¨paration von LiMO2. Von besonderem Interesse im Hinblick auf die In-
tegration der Kathoden in Du¨nnschichtbatterien bzw. die Integration von Du¨nn-
schichtbatterien in Halbleiterbauelementen oder Smart Cards ist die Reduktion der
Prozesstemperaturen. Von Kim et al. wurde der rapid-thermal-annealing Prozess
(RTA) von LiCoO2-Kathoden fu¨r die Herstellung von Du¨nnschichtbatterien be-
trachtet [128]. In einer Ar/O2-Mischung gesputterte Filme wurden fu¨r 20min einer
RTA-Behandlung in O2-Atmospha¨re ausgesetzt. Es konnte mit XPS/SEM gezeigt
werden, dass durch den RTA-Temperschritt bei 700 ◦C die urspru¨ngliche Ober-
ﬂa¨chenphase (Li2O) der Schicht entfernt wurde. Auch scheinen diese Schichten eine
geringere Porosita¨t aufzuweisen, als konventionell ausgelagerte Schichten. Die (101)-
und (104)-Textur der RTA-Schichten ist zudem vorteilhaft fu¨r das elektrochemische
Verhalten - beispielsweise ist der Zellwiderstand um den Faktor drei geringer als
fu¨r (003)-orientierte Schichten die durch eine konventionelle Temperaturbehandlung
erhalten wurden. In einer weiteren Studie von Kim et al. wurde der RTA-Prozess
ebenfalls am System LiNi1−xCoxO2 analysiert [129]. Der Prozess ist auch geeignet,
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um Oberﬂa¨chenoxide (Li2O) zu entfernen.
Als Alternative zur Tieftemperaturkristallisation von LiCoO2 wurde von Kang et al.
eine Plasma-Behandlung vorgeschlagen [130]. Untersucht wurden die Auswirkun-
gen eines Rf- bzw. Mw-Plasmas (frf = 13.56MHz, fmw = 2.54GHz) auf die Eigen-
schaften von Schichten mit ausgepra¨gter (003)-Vorzugsorientierung, die bei 350 ◦C
pra¨pariert wurden. Das Mw-Plasma war zwar geeignet, um die Kristallinita¨t des
as-grown LiCoO2 zu steigern, allerdings wurden die elektrochemischen Eigenschaf-
ten damit nicht verbessert, womo¨glich auf Grund einer Scha¨digung der Oberﬂa¨che
durch hochenergetische Teilchen. Im Falle der Rf-Behandlung wurde ebenfalls eine
erho¨hte Kristallinita¨t beobachtet, jedoch ohne erkennbare Oberﬂa¨chendegradation.
Die elektrochemischen Eigenschaften solcher Schichten sind relativ gut im Vergleich
mit LiCoO2-Volumenmaterial oder getemperten LiCoO2-Filmen.
In einer Studie von Kang et al. wurde der Einﬂuss eines Rf-Plasmas zur Erho¨hung
der Kristallinita¨t Rf-gesputterter LiCoO2-Kathoden genauer untersucht und ein
Modell basierend auf einer SEM/TEM Analyse wird vorgestellt [131]. Die Rf-
Plasmabehandlung fo¨rdert nicht die Nukleation, sondern das Wachstum von Ko¨r-
nern, so die Folgerung. Ebenso scheint der Prozess bestimmt zu sein durch die
Migration von Atomen nahe der Oberﬂa¨che und weniger durch A¨tzpha¨nomene.
Die Zusammensetzung der Oberﬂa¨che a¨ndert sich nur unwesentlich. Insgesamt be-
stimmt der Energietransfer aus dem Plasma den Rekristallisationsprozess, der an
der Oberﬂa¨che beginnt und sich dann u¨ber die gesamte Schicht erstreckt.
Song et al. konnten erfolgreich LiCoO2 in einem LT-Prozess auf einer ﬂexiblen
Teﬂon-Membran abscheiden [132].
5.5.1 Weitere Methoden der Du¨nnschichtpra¨paration von LiMO2
Neben den bisher beschriebenen Methoden der Rf-Sputterdeposition und der PLD
zur Herstellung von oxidischen Du¨nnschichtkathoden existieren weitere technolo-
gisch relevante Verfahren. Als weiteres Verfahren ist hier die MOCVD zu nen-
nen, das eine wesentlich ho¨here Flexibilita¨t in Bezug auf die mo¨glichen LiMO2-
Verbindungen aufweist. Der Einsatz des Rf-Sputterns/(PLD) ist hier stark limi-
tiert durch die mechanische Stabilita¨t der verwendeten Targets. Beispielsweise ist
es nur sehr schwer mo¨glich LiNiO2-Targets zu synthetisieren, da es beim Abku¨hlen
nach dem Sinterprozess zu einer Phasenumwandlung kommt, die mit einer Volu-
mena¨nderung verbundenen ist. Technologisch einfache Verfahren basieren meist auf
60 5 Du¨nnschichtbatterien
der Sol-Gel-Synthese [133], wie z.B. Spin Coating oder die Spraypyrolyse. Nieto-
Ramos et al. untersuchten die Eigenschaften von LiMnxNi1−xO2, LiMn2−xCoxO4
und LiNi1−xCoxO2 Filmen mit XRD, Raman- und Impedanzspektroskopie. Die
Schichten wurden mittels Spin-Coating bei 600 ◦C hergestellt [134].
Cho et al. haben die Herstellung von LiCoO2-Filmen u¨ber liquid-delivery MOCVD
untersucht [135]. Kristalline Schichten konnten schon ab 270 ◦C erhalten werden.
Die elektrochemischen Eigenschaften sind stark abha¨ngig von der Substrattempera-
tur und der Zusammensetzung der Schichten (Li/Co-Verha¨ltnis). Die Kapazita¨t die-
ser LiCoO2-Schichten konnte deutlich erho¨ht werden, indem die Si/SiO2-Substrate
mit einer 100 nm dicken Pt-Elektrode bei 350 ◦C ebenfalls mit MOCVD beschichtet
wurden [136].
6 Grundlagen Methoden
Im Rahmen der spektroskopischen Charakterisierung der fu¨r eine Batterieanord-
nung beno¨tigten Einzelkomponenten wurden verschiedene, zum Teil komplementa¨re
Methoden eingesetzt. Der Schwerpunkt der Charakterisierung verlagerte sich von
dem prima¨ren Einsatz der oberﬂa¨chenempﬁndlichen Photoelektronenspektrosko-
pie hin zur erga¨nzenden Nutzung eher volumensensitiver Methoden. Als Standard-
analyseprozedur der hergestellten Proben hat sich die in-situ XPS/UPS-Analyse
der chemischen und elektronischen Schichteigenschaften im DAISY-Mat (Darm-
stadt Integriertes System fu¨r Materialforschung, Kapitel 10) in Kombination mit
strukturellen (XRD, Kapitel 8.1) und morphologischen ex-situ Methoden (HR-
SEM, Kapitel 9.1) bewa¨hrt. Ferner wurden ex-situ Messungen mittels Raman-
Spektroskopie durchgefu¨hrt (Kapitel 8.2) und die elektrochemischen Eigenschaften
untersucht (Kapitel 9.2). Diese Kombination liefert umfassende Informationen u¨ber
die fu¨r den Einsatz in Batterien relevanten Materialkenngro¨ßen. Auf die Grundlagen
der etablierten Methoden wie XRD, Raman und HRSEM wird nicht im Einzelnen
eingegangen.
Des Weiteren wurden insbesondere zur Aufkla¨rung der elektronischen Struktur
photoelektronenspektroskopische Methoden unter Anwendung von Synchrotron-
strahlung bei BESSY II eingesetzt. Die relevanten Grundlagen der Methoden der
resonanten Photoelektronenspektroskopie (ResPES, Kapitel 11) und der Ro¨ntgen-
absorption (XAS, Kapitel 12) werden jeweils vor der Diskussion der Ergebnisse
abgehandelt. Da ein Großteil der Charakterisierung mit Hilfe der Photoelektronen-
spektroskopie (PES) durchgefu¨hrt wurde, werden auch hier einige (S)XPS Grund-
lagen dargestellt (Kapitel 6.2).
Zusa¨tzlich sollen hier auch die pra¨parativen Aspekte der Herstellung von du¨nnen
LiCoO2-Schichten mittels Rf-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung vorgestellt werden
(Kapitel 6.1.1).
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6.1 Schichtdeposition
6.1.1 Rf-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung (Sputtern)
Die etablierte Methode zur Du¨nnschichtpra¨paration von oxidischen Kathodenma-
terialien wie LiCoO2 sowie des Ionenleiters LiPON ist die Rf-Magnetron-Kathoden-
zersta¨ubung (Sputtern; Rf=Radiofrequenz). Die Deposition ﬁndet im Vakuum bei
≤10−3 mbar statt. Im Rahmen dieser Arbeit wurde hierfu¨r eine UHV-Pra¨parations-
kammer entworfen und gebaut (siehe auch Kapitel 7.2.1). In dieser Kammer besteht
die Mo¨glichkeit aus bis zu vier Quellenpositionen Materialien durch im Rf-Feld io-
nisierte und auf das entsprechende Target beschleunigte Gasteilchen (Ar, O2, N2)
zu zersta¨uben. Auf diese Weise lassen sich, im Gegensatz zur DC-Anregung, auch
isolierende oder hochschmelzende Materialien auf heizbaren Substraten abscheiden.
Fu¨r das halbleitende Oxid LiCoO2 und den Isolator Li3PO4 ist diese Methode daher
gut geeignet.
Prinzip
Beschleunigte Gasionen treﬀen mit hinreichender Energie (≈keV) auf das Target-
material, aus dem die Schicht hergestellt werden soll, und schlagen dort vorwie-
gend neutrale Teilchen aus dem Target (Atome, Moleku¨le, aber auch Ionen). Die
Beschleunigung erfolgt durch ein Rf-Wechselfeld zwischen Anodenring und dem
kathodischen Target der Sputterquelle bei einem Druck von etwa 10−3mbar. Ne-
ben den Targetatomen werden außerdem Sekunda¨relektronen freigesetzt, die wei-
tere Gasteilchen ionisieren. So entsteht unter geeigneten Bedingungen zwischen
beiden Elektroden ein stationa¨res Plasma, das i.d.R. im Bereich anormaler Glimm-
entladung betrieben wird. Das zersta¨ubte Targetmaterial scheidet sich bei diesem
PVD-Prozess (Physical Vapor Deposition) dann auf dem entsprechend positionier-
ten Substrat (Si-Wafer, Metallfolie) ab und erzeugt so eine du¨nne Schicht [137, 138].
Verglichen mit der kinetischen Energie der Atome bei Verdampfungstechniken von
etwa 0,1 eV besitzen die neutralen Targetatome eine breit verteilte kinetische Ener-
gie im Bereich von 1 bis 100 eV. Auf dem Weg zum Substrat verlieren die Teilchen
durch Sto¨ße im Gasraum einen Großteil ihrer Energie abha¨ngig von Abstand und
Arbeitsdruck (Energie beim Auftreﬀen ≈10 eV) [139]. Unter diesen Bedingungen
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entstehen meist kompaktere Schichten mit geringerer Rauhigkeit als beim thermi-
schen Verdampfen.
Beim Magnetron-Sputtern wird durch ein Magnetfeld in der Na¨he des Targets die
Ionisationswahrscheinlichkeit und Sputterrate erho¨ht, da die Elektronen auf spi-
ralfo¨rmige Bahnen gezwungen werden. Unterschieden werden sogenannte balanced
und unbalanced Konﬁgurationen der Magnete. Bei letzterer sind die Elektronen
nicht im Magnetfeld
”
gefangen“ sondern ko¨nnen bei dieser Anordnung zum Teil
das Magnetfeld verlassen und auf die Probe gelangen [140, 141].
Als Prozessgase wurden beim Sputtern des LiCoO2-Targets ein Gemisch aus Ar
und O2 verwendet, sowie N2 (N2/O2) fu¨r die Herstellung von LiPON ausgehend
von einem Li3PO4-Target. Die Abscheidung von LiCoO2 erfolgte daher teilreaktiv
bzw. nicht-reaktiv bei der Verwendung von reinem Ar. Beim (teil-)reaktiven Sput-
tern kann es neben der Schichtbildung auf dem Substrat auch zu einer Reaktion
der aus dem Target herausgeschlagenen Teilchen in der Gasphase durch die An-
wesenheit von reaktiven Gasen wie O2 und N2 kommen. Ebenso ko¨nnen angeregte
Teilchen dieser Gase selbst mit der wachsenden Schicht oder dem Target reagieren.
Wie bei der Diskussion der Ergebnisse gezeigt wird, ha¨ngt das Schichtwachstum
von LiCoO2 entscheidend vom Sauerstoﬀgehalt im Sputtergas ab.
Zudem besteht die Mo¨glichkeit an das Substrat ein Potential anzulegen ((HF-)
Bias). Hierdurch kann das Schichtwachstum durch die Beschleunigung von Elek-
tronen oder Ionen auf die Probe gezielt beeinﬂusst werden. Beispielsweise lassen sich
Adsorbate entfernen oder gezielt Einﬂuss auf die Schichtstruktur nehmen [140].
Rf-Plasma
Auf Grund ihrer geringen Masse besitzen Elektronen eine ho¨here Beweglichkeit
im Plasma als die ionisierten Gasteilchen. In einem Rf-Wechselfeld gelangen daher
wa¨hrend der positiven Halbwelle mehr e− auf das Target als Gasionen wa¨hrend
der negativen Halbwelle. Dadurch la¨dt sich das kapazitiv angekoppelte Target (Ka-
thode) negativ gegenu¨ber der direkt gekoppelten Elektrode (Anodenring) auf. Das
entstehende elektrische Feld (DC-Bias) fu¨hrt dazu, dass im zeitlichen Mittel gleich
viele positive wie negative Ladungen auf das Target beschleunigt werden (Quasi-
neutralita¨t des Plasmas). Durch die Oszillation der Elektronen im Rf-Wechselfeld
wird zudem die Ionendichte bzw. der Ionenstrom und damit die Sputterrate erho¨ht.

















Abbildung 6.1: Schematische Darstellung des fu¨r die Sputterdeposition ver-
wendeten Aufbaus.
Relativ zum Anodenring stellt sich am Target ein negativeres Potential ein. Die Po-
tentialverteilung eines Rf-Magnetrons ist im zeitlichen Mittel deshalb a¨hnlich der
einer DC-Anordnung (Gleichspannung) [137]. Durch diesen DC-Bias wird bei der
Rf-Kathodenzersta¨ubung die anormale Glimmentladung betrieben.
Ein Rf-Generator liefert eine Wechselspannung (AC) mit einer Frequenz von typi-
scherweise f= 13.56MHz und besitzt einen konstanten Lastwiderstand (50Ohm).
Fu¨r eine eﬀektive Einkopplung der Rf-Energie ist daher ein Abgleich-Netzwerk (Rf
Matching Unit) no¨tig, dass dynamisch die Impedanz des Plasmas kompensiert.
Der Vorteil der Rf-Kathodenzersta¨ubung gegenu¨ber der DC-Anordnung ist, dass
auch isolierende oder halbleitende Materialien verwendet werden ko¨nnen.
6.1.2 Thermisches Verdampfen
Im Rahmen der Vorexperimente wurden du¨nne Elektrolytschichten u¨ber thermi-
sches Verdampfen aus einfachen PVD-Quellen aufgebracht. Verwendet wurde das
Material LiBO2 (Lithiummetaborat), da es ebenso wie auch LiPON u¨ber elektroche-
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misch geeignete Eigenschaften verfu¨gt (hohes Verha¨ltnis aus ionischer Leitfa¨higkeit
und elektrischen Widerstand) [142–144].
6.2 Photoelektronenspektroskopie (PES)
Die Photoelektronenspektroskopie (PES) ist eine wichtige Methode in der Ober-
ﬂa¨chenforschung. Mit ihr ist es mo¨glich, die chemische Zusammensetzung und die
Bindungsverha¨ltnisse der obersten Atomlagen von Festko¨rpern zu untersuchen. So-
wohl atomare Gro¨ßen, wie die elektronische Struktur von Volumen- und Ober-
ﬂa¨chenregionen sind der Messung zuga¨nglich, als auch makroskopische, wie z.B.
die Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che, die Austrittsarbeit, sowie deren A¨nderung
bei der Adsorption oder Chemisorption. Diese Informationen werden u¨ber die Pho-
toionisation von Atomen oder Moleku¨len und die energiedispersive Analyse der
emittierten Photoelektronen erhalten. Abha¨ngig von der Art der Anregung wer-
den zwei Methoden unterschieden. Bei der Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie
(XPS, X-Ray Photoelectron Spectroscopy) erfolgt die Anregung der Elektronen aus
Rumpfniveaus (innere Schalen) mit weicher, monochromatischer Ro¨ntgenstrahlung
(z.B. Al-Kα). Bei Verwendung von Synchrotronstrahlung spricht man von SX-
PS (Soft X-Ray Photoelectron Spectroscopy). Fu¨r die Ultraviolett-Photoelektronen-
spektroskopie (UPS ) wird die Vakuum UV-Strahlung von Gasentladungslampen
(z.B. die He-I oder He-II-Linien) fu¨r die Anregung der Valenzniveaus genutzt.
Die hohe Oberﬂa¨chensensitivita¨t der Photoelektronenspektroskopie ergibt sich aus
der geringen mittleren freien Wegla¨nge (MFP, mean free path) der Elektronen im
Festko¨rper. Im Folgenden werden nur die wichtigsten Grundlagen geschildert, die
fu¨r das Versta¨ndnis und die Auswertung der Spektren beno¨tigt werden. Fu¨r eine
ausfu¨hrliche Behandlung der Thematik sei auf Fachliteratur verwiesen [145–147].
6.2.1 Physikalisches Prinzip
Die Photoelektronenspektroskopie basiert auf dem von Einstein beschriebenen a¨uße-
ren photoelektrischen Eﬀekt [148], bei dem die Absorption eines Photons durch ein
Atom in einem Moleku¨l oder Festko¨rper zur Ionisation und damit der Emission
eines Elektrons aus einer inneren Schale oder dem Valenzband fu¨hrt, sofern die
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Photonenenergie (E = hν) gro¨ßer ist als die Austrittsarbeit Φ des Materials. Elek-
tronen werden dann aus besetzten Anfangszusta¨nden Φi in unbesetzte, ungebun-
dene Zusta¨nde Φf angeregt.
Das Photoelektronenspektrum, d.h. die Verteilung der emittierten Photoelektronen
u¨ber der kinetischen Energie, wird mit einem Energieanalysator gemessen (Abbil-
dung 6.2). In aller Regel erfolgt die Detektion dabei in
”
Normalemissionsgeometrie“
bei der zwischen Quelle und Analysator ein rechter Winkel eingestellt ist. Neben
Abbildung 6.2: Das Prinzip der Photoelektronenspektroskopie.
den Photoelektronen treten auch Augeremissionen auf. Augerelektronen entstehen
durch den strahlungslosen U¨bergang eines Elektrons in eine ionisierte, energetisch
tieferliegende Schale unter Aussendung eines Augerelektrons. Die kinetische Energie
des emittierten Augerelektrons ist daher unabha¨ngig von der Energie der anregen-
den Strahlung.
Die Energiebilanz beim Prozess der Photoionisation kann im Vielteilchenbild unter
Beru¨cksichtigung der Energieerhaltung folgendermaßen beschrieben werden:
Ei(N) + hν = Ef (N − 1) + Ekin (6.1)
Hierbei steht Ei(N) fu¨r die Gesamtenergie des N -Teilchensystems im Anfangszu-
stand (initial state) und Ef (N-1) fu¨r die Energie des (N-1)-Teilchensystems im
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Endzustand (ﬁnal state) nach der Ionisation.
Gema¨ß Fermis goldener Regel ist die U¨bergangswahrscheinlichkeit P fu¨r die Anre-
gung eines Photoelektrons proportional zum Betragsquadrat des U¨bergangsmatrix-
elementes fu¨r die Photoionisation:
P ∝ |〈Ψf |H|Ψi〉|2 · δ(Ef (N − 1)− Ei(N)− hv) (6.2)
Hierbei sind Ψi und Ψf die Wellenfunktionen des Anfangs- und Endzustandes,
die im unendlich ausgedehnten Kristall als Blochwellen beschrieben werden. Der
Hamilton-Operator H beschreibt die Wechselwirkung des Elektrons mit dem elek-






r)), mit dem Impulsoperator 
p des
Elektrons ). Die Energieerhaltung wird durch die δ-Funktion gewa¨hrleistet. Das
U¨bergangsmatrixelement 〈Ψf |H|Ψi〉 beinhaltet die Impuls-, Teilchenzahl- und Sym-
metrieerhaltung des U¨bergangs. Das Betragsquadrat des U¨bergangsmatrixelements
(|〈Ψf |H|Ψi〉|2) wird auch als Wirkungsquerschnitt bezeichnet.
Da die Elektronenenergie nur aus kinetischer Energie (Ekin) besteht, erha¨lt man
fu¨r das Photoelektron:
Ekin = hν − (Ef (N − 1)− Ei(N)) (6.3)
Der eingeklammerte Term entspricht der Energiediﬀerenz zwischen den ionisierten
und dem neutralen System. Man spricht hier von der Bindungsenergie (Eb’) des
Elektrons:
Ekin = hν − E ′b (6.4)
Ein Photoelektron kann aus dem Festko¨rper emittiert werden, wenn die Energie des
Endzustandes oberhalb des Vakuumniveaus liegt. Im Gegensatz zu Augerprozessen
kann dies in einem vereinfachten Modell als Ein-Elektronen-Prozess beschrieben
werden.
Die Energie des Endzustandes ist jedoch von einigen Faktoren abha¨ngig, sogenann-
ten Endzustandseﬀekten (Abschnitt 6.2.1), die die kinetische Energie des Photo-
elektrons beeinﬂussen.
In der Photoelektronenspektroskopie wird im Allgemeinen das Fermi-Niveau EF
des Spektrometers als Referenz fu¨r die Bindungsenergien (Eb) verwendet und nicht
das Vakuumniveau (Eb’). Die Gleichung erha¨lt daher folgende Form:
Ekin = hν − Eb − ΦP (6.5)
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Mit ΦP als Austrittsarbeit des Festko¨rpers (typischerweise 4–5 eV fu¨r Metalle).
Die kinetische Energie der Photoelektronen ist nicht direkt messbar, da diese zu-
na¨chst in das Spektrometer eintreten mu¨ssen. Probe und Spektrometer mu¨ssen sich
daher im ohmschen Kontakt beﬁnden und besitzen daher ein identisches Fermi-
Niveau. Die im Spektrometer gemessene kinetische Energie ESpekkin ist um die Diﬀe-
renz der Austrittsarbeiten von Probe und Spektrometer ESpekkin = Ekin− (ΦP−ΦSpek)
verschoben (Abbildung 6.3). Mit der bekannten Austrittsarbeit des Spekrometers
wird die Bindungsenergie relativ zum Fermi-Niveau (Eb) aus folgendem Ausdruck
erhalten:
Eb = hν − ESpekkin − ΦSpek (6.6)
Die Energieskala des Spektrometers wird u¨ber die Bestimmung der Rumpfnive-
aus Ar+-gesputterter Kupfer- (Eb(Cu 2p3/2)= 932.7 eV), Silber- (Eb(Ag 3d5/2)=
368.3 eV) und Goldfolien (Eb(Au 4f7/2)= 84.0 eV) kalibriert.
Austrittstiefe der Elektronen
Auf dem Weg durch den Festko¨rper ko¨nnen die Photoelektronen auf unterschiedli-
che Weise mit den Elektronen und Atomru¨mpfen des Materials wechselwirken. Die
Elektronen ko¨nnen gebeugt werden oder durch inelastische Streuung einen Ener-
gieverlust erleiden, der ihre Reichweite einschra¨nkt. Nur die Elektronen, die keine
Energieverluste erlitten haben, bilden die Zustandsdichte der Elektronen im Mate-
rial ab (Prima¨rphotoelektronen).
Zu den wichtigsten inelastischen Prozessen geho¨ren in dem relevanten Energiebe-
reich die Anregung von Phononen, Plasmonen, Inter- und Intrabandu¨berga¨ngen von
Valenzelektronen und die Ionisation von Rumpfniveaus. Die inelastisch gestreute
Prima¨relektronen tragen zusammen mit durch Streuprozesse angeregte Valenzban-
delektronen (Sekunda¨relektronen) zum Untergrund in den Spektren bei (siehe Ab-
schnitt 6.2.1).
Die relative Reichweite der Elektronen wird durch diese inelastischen Streuprozesse
vermindert. Die fu¨r XPS-Experimente relevante Austrittstiefe der Prima¨relektro-
nen wird aus einem empirisch gewonnenen Zusammenhang zwischen der mittleren
freien Wegla¨nge fu¨r inelasitsche Verluste (MFP) und der kinetischen Energie der
Photoelektronen erhalten (Abbildung 6.4). Die MFP zeigt eine starke Abha¨ngigkeit
von der kinetischen Energie der Elektronen, variiert aber nur wenig fu¨r verschiedene
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Abbildung 6.3: Im Energieschema kann die Photoionisation als eine Ver-
schiebung der Zustandsdichte (DOS, density of states) um den Betrag der
Anregungsenergie auf virtuelle Zusta¨nde im Kontinuum veranschaulicht wer-
den (hier fu¨r den Spezialfall EF=VBM). Diese Energieverteilungskurve (EDC,
energy distribution curve) beinhaltet zusa¨tzlich die Beitra¨ge der inelastisch ge-
streuten Elektronen. Aufgrund des Energieverlustes tauchen diese Elektronen
bei ho¨heren Bindungsenergien als die eigentliche Emissionsbande auf. Der Bei-
trag einer Emissionsbande zu diesem Untergrund ist neben ihrer Intensita¨t auch
vom Wechselwirkungsquerschnitt dieser Elektronen mit den u¨brigen Substrat-
elektronen abha¨ngig.
Materialien. Die maximale Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit liegt bei kinetischen Energi-
en von etwa 50–80 eV. Bei den u¨blichen Anregungsenergien von 10–2000 eV liegt die
mittlere freie Wegla¨nge im Bereich von 5–20 A˚. Die Oberﬂa¨chensensitivita¨t a¨ndert
sich nicht nur abha¨ngig von der Anregungsenergie, sondern auch mit dem Winkel
unter dem die emittierten Photoelektronen vom Analysator erfasst werden. Dieses
Verhalten kann ausgenutzt werden, um besser zwischen Oberﬂa¨chen- und Volu-
mensignalen unterscheiden zu ko¨nnen. Somit ko¨nnen zersto¨rungsfrei Variationen
der chemischen Zusammensetzung abha¨ngig von der Tiefe untersucht werden. Ein
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Abbildung 6.4: Auftragung der mittleren freien Wegla¨nge λe gegen die kine-
tische Energie der Elektronen fu¨r verschiedene Festko¨rper. Der Verlauf zeigt nur
geringe Abweichungen fu¨r die einzelnen Elemente.
kleiner Abnahmewinkel relativ zur Oberﬂa¨che erho¨ht die Oberﬂa¨chensensitivita¨t,
da bei gleichbleibender Reichweite nur noch Photoelektronen aus geringeren Tiefen
dem Festko¨rper ohne Streuverluste entweichen ko¨nnen. Die Austrittstiefe t (senk-
recht zur Oberﬂa¨che) ha¨ngt wie folgt vom Detektorwinkel zur Probenoberﬂa¨che
ab:
t = 3λ(E) sin θ (6.7)
Fu¨r die Austrittstiefe wird der dreifache Wert der MFP gewa¨hlt, da 95% der Prima¨r-
photoelektronenausbeute aus dieser Tiefe stammt.
Inelastischer Untergrund
Der Untergrund in den Spektren entsteht durch inelastisch gestreute Elektronen.
Eine Korrektur der Spektren kann durch Anpassung dieses Untergrundes mit der
Tougaard-Funktion fu¨r Rumpfniveaus [149] oder der Shirley-Funktion fu¨r den Va-
lenzbandbereich erfolgen [150]. Das Vorgehen bei der Auswertung der Spektren
wird kurz in Abschnitt 6.2.2 beschrieben.
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Oberﬂa¨chensto¨chiometrie
Die chemische Analyse einer Probe erfolgt anhand charakteristischer Bindungs-
energien die fu¨r die Elemente und ihre jeweiligen Verbindungen aus Datenbanken
entnommen werden ko¨nnen [151, 152]. Fu¨r die eindeutige Identiﬁzierung muss so-
wohl die Vollsta¨ndigkeit der Emissionen u¨berpru¨ft werden, als auch die relative
Intensita¨t.
U¨ber die relativen Intensita¨ten von Emissionen ko¨nnen Aussagen u¨ber die Kon-
zentration des Elements in dem untersuchten Probenvolumen gemacht werden. Zu
beachten ist, dass die Signalintensita¨ten nicht nur von der Elektronenbesetzung der
Orbitale abha¨ngen, sondern auch durch den jeweiligen Wirkungsquerschnitt und
die Transmissionswahrscheinlichkeit des Spektrometers bestimmt werden.
Die nominellen Sto¨chiometrieverha¨ltnisse Si,j an der Probenoberﬂa¨che wurden un-








mit Ci und Cj der Atomkonzentrationen, Ii und Ij der untergrundkorrigierten, in-
tegralen Intensita¨ten der jeweiligen Rumpfniveaus und den Sensitivita¨tsfaktoren
ASFi und ASFj fu¨r die Photoionisation der Elemente i und j. Die ASF beinhalten
den Wirkungsquerschnitt des betreﬀenden Elektronenniveaus sowie die jeweilige
Austrittstiefe und Transmissionswahrscheinlichkeit des Spektrometers. Gleichung
6.8 besitzt nur Gu¨ltigkeit fu¨r eine homogene Verteilung der Elemente in der Probe.
Sind die ASF nicht bekannt, muss zudem der exponentielle Intensita¨tsverlust ab-




= exp (− t
3λ(E) sin θ
) (6.9)
Der Fehler bei dieser Bestimmung liegt im Bereich von 10–20%, und ha¨ngt ab von
der jeweiligen Anregungswahrscheinlichkeit des betreﬀenden Rumpfniveaus sowie
der beobachteten Intensita¨t (∝ 1√
n
) und vom Wachstumsmodus.
72 6 Grundlagen Methoden
Chemische Verschiebung
Die exakte Bindungsenergie eines Elektrons ha¨ngt nicht nur von dem photoionisier-
ten Orbital ab, sondern auch von dem jeweiligen Oxidationszustand und der lokalen
chemischen Umgebung. A¨nderungen dieser Gro¨ßen fu¨hren zu kleinen Verschiebun-
gen der energetischen Lage der Emissionen im Spektrum, den sog.
”
Chemischen
Verschiebungen“ (chemical shift). Elemente in einem ho¨heren Oxidationszustand
weisen, durch die ho¨here eﬀektive Kernladung, eine ho¨here Bindungsenergie auf.
Die Mo¨glichkeit, zwischen verschiedenen Oxidationsstufen und chemischen Umge-
bungen zu unterscheiden, ist eine der Sta¨rken der XPS-Methode.
Die Unterscheidung kleiner chemischer Verschiebungen ist durch die spektrale Lini-
enbreite ΔE(FWHM) limitiert. Die Breite ist durch folgende Einﬂu¨sse bestimmt:






- Die natu¨rliche Linienbreite des Anfangs- initial state und der Lebensdauer des
Endzustandes ﬁnal states (ΔEn).
- Die Linienbreite der anregenden Strahlung (ΔEp)
- Die Auﬂo¨sung des Energieanalysators (ΔEd).
In den meisten Fa¨llen hat die Linienbreite der Strahlungsquelle (Monochromator)
den gro¨ßten Einﬂuss. Die Energieauﬂo¨sung des verwendeten Phi5700 Spektrometers
ist in Abbildung 6.2.1 gegeben.
Einﬂu¨sse auf das Photoelektronenspektrum
Die in Abbildung 6.5 dargestellten Einﬂu¨sse auf das UP-Spektrum wu¨rden bei
der photoelektronenspektroskopischen Analyse von LiCoO2 in Kapitel 10 beobach-
tet. Beispielsweise fu¨hrt ein Oberfa¨chendipol oder der Kontakt mit einem anderen
Material, beispielsweise einer Verunreinigungsphase (siehe Abschnitt 10.0.2), zu ei-
ner A¨nderung in der Austrittsarbeit (b). Findet dabei ein Ladungstransfer an der
Grenzﬂa¨che statt, kommt es ebenfalls zu einer Bandverbiegung (c), die im Spek-
trum durch die Verschiebung aller Bindungsenergien wider gespiegelt wird. Ein
derartiger Eﬀekt kann zum Beispiel durch die Oxidation oder Reduktion der Ober-
ﬂa¨che hervorgerufen werden (siehe Abschnitt 10.1). Ein Ladungstransfer kann auch
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Tabelle 6.1: Energieauﬂo¨sung der Ro¨ntgenquellen fu¨r Standard Analysator-
einstellungen (Passenergie 5.85 eV, Schrittweite 0.05 eV, Blende 4). Fu¨r die Ex-
perimente wurden in der Regel die monochromatisierte Al Kα- und die UPS
He-Quellen verwendet. Die maximale Informationstiefe (Abbildung 6.4 auf Sei-
te 70) ist ebenfalls fu¨r die einzelnen Photonenenergien angegeben.
Anregungsquelle E(hν) Auﬂo¨sung Austrittstiefe
[eV] [meV] [A˚]
Al Kα Standard 1486.6 <1000 <40
Mg Kα Standard 1253.6 <900 <30
Al Kα Mono 1486.6 <500 <40
UPS He I 21.22 <300 <20
UPS He II 40.82 <300 <10
im Volumenmaterial die Lage des Fermi-Niveaus vera¨ndern. Dies kann durch eine
andere Dotierung oder auch einer Interkalationsreaktion geschehen (d). In LiCoO2
fu¨hrt die Auslagerung von Lithiumionen zur Oxidation des Materials, da Elektronen
fu¨r die Ladungskompensation der entfernten Li+-Ionen abgefu¨hrt werden mu¨ssen
(Kapitel 10 auf Seite 133). Ebenso kann sich etwa durch die Ein- oder Auslagerung
von Lithiumionen in LiCoO2 die Gro¨ße der Bandlu¨cke modiﬁzieren, da sich die
Natur der Wechselwirkung zwischen den Co- und O-Ionen a¨ndern kann (Abschnitt
12.4.4).
Endzustandseﬀekte
Die energetische Lage des Anfangszustandes (initial state) eines Systems ist mit der
XPS nicht direkt zuga¨nglich und kann nicht anhand einer Photoelektronenemission
vorhergesagt werden. Durch den bei der Photoionisation erzeugten Lochzustand
kommt es beispielsweise zu einer Relaxation der Elektronenhu¨lle, die die Energie
des Endzustandes (ﬁnal state) beeinﬂusst. Derartige Eﬀekte werden als Endzu-
standseﬀekte (ﬁnal state eﬀect) bezeichnet.
a) Spin-Bahn-Aufspaltung
Hochaufgelo¨ste Messungen von p-, d-, f-Orbitalen zeigen nicht nur das Auftreten
einer Emissionsbande, sondern eine Aufspaltung in Dubletts. Am Beispiel des Ko-
balt 2p-Niveaus ist eine sehr deutliche Aufspaltung von ΔE = 15 eV des 2p3/2- und
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Abbildung 6.5: Gezeigt sind die Auswirkungen von A¨nderungen im Band-
verlauf eines Halbleiters auf das UP-Spektrum [146]: a) Flachbandsituation, b)
Kontakt mit Material anderer Austrittsarbeit, c) Bandverbiegung, d) Flachband-
situation bei anderer Dotierung.
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Tabelle 6.2: Spin-Bahn-Aufspaltung nach der ”j–j-Kopplungsna¨herung“. Hier-
bei gibt der Ausdruck 2j
−+1
2j++1 das Intensita¨tsverha¨ltnis der Duplettkomponenten
an.
Unterschale l s j = l ± s 2j−+1
2j++1
s 0 1/2 1/2 -
p 1 1/2 1/2, 3/2 1:2
d 2 1/2 3/2, 5/2 2:3
f 3 1/2 5/2, 7/2 3:4
Dieser Eﬀekt resultiert aus der Kopplung von Spin- und Bahndrehimpuls ungepaar-
ter Elektronen im Endzustand.
Der Gesamt-Drehimpuls j errechnet sich aus der Vektorsumme von Bahndrehim-
puls l und Spin s und ist somit abha¨ngig von der Orientierung beider. Einen Beitrag
zum Gesamt-Drehimpuls liefern nur Schalen mit ungepaarten Elektronen.
Bei der Photoemission aus Rumpfniveaus bleibt ein ungepaartes Elektron zuru¨ck,
dessen Spin-Bahn-Kopplung die kinetische Energie des emittierten Photoelektrons
beeinﬂusst.
Die Spin-Bahn-Kopplung wird im Allgemeinen in zwei Na¨herungen beschrieben:
Der
”




Die jeweilige Anzahl der Entartungen des Gesamt-Drehimpulses j = l ± s erha¨lt
man aus gj = 2 · j + 1 (Tabelle 6.2.1). Das Entartungsverha¨ltnis gj−/gj+ entspricht
dem integralen Intensita¨tsverha¨ltnis der Spin-Bahn-aufgespaltenen Komponenten
in den PE-Spektren. Der energetisch niedrigste Endzustand ist der mit dem maxi-
malen j. Die XPS-Bande fu¨r j+ = l+s liegt daher bei niedrigeren Bindungsenergien
als der fu¨r j− = l − s. Die Gro¨ße der Aufspaltung nimmt fu¨r eine gegebene Schale
mit steigender Ordnungszahl zu, und verringert sich mit steigendem Bahndrehim-
puls l.
In seltenen Fa¨llen kann auch in Singulett-Emissionen eine Spin-Spin-Aufspaltung
beobachtet werden, sofern ungepaarte Elektronen in Valenzorbitalen vorhanden
sind. In diesem Falle kann das zuru¨ckbleibende Rumpfelektron eine parallele oder
anti-parallele Spin-Orientierung zum Valenzelektron einnehmen, die sich im End-
zustand widerspiegeln.
b) Satelliten in XP-Spektren
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In XP Spektren treten ha¨uﬁg zusa¨tzliche Emissionen auf, die durch einen Energie-
u¨bertrag zwischen emittierten Photoelektron und einem zuru¨ckbleibenden Elektron
zustande kommen. Meist sind diese Emissionen neben einer Hauptbande auf Sei-
ten ho¨herer Bindungsenergie zu beobachten. In diesem Fall werden diese Satelliten
shake-ups genannt, falls die Anregung eines Sekunda¨relektrons in einen gebunde-
nen Zustand erfolgt, und shake-oﬀ bei einer Anregung in Kontinuumszusta¨nde.
Bei Verbindungen die Seltene Erden enthalten sind auch shake-down Satelliten zu
beobachten, die bei niedrigeren Bindungsenergien liegen. All diese Satelliten sind
Endzustandseﬀekte, die aus einer Anregung unterschiedlicher Energiezusta¨nde des
zuru¨ckbleibenden photoionisierten Ions durch das emittierte Elektron resultieren





Fu¨r die XPS-Messungen wurde zur Anregung der Rumpfniveaus die monochroma-
tisierte Kα-Strahlung einer Al-Ro¨ntgenanode verwendet. Die Energie der Strahlung
dieser Laborquelle betra¨gt 1486.6 eV. Am Berliner Synchrotron BESSY II konnten
aus einem kontinuierlichen Spektrum Energien zwischen 100 und 1200 eV (U49/2-
PGM1)fu¨r SXPS-Experimente (Synchroton induced oder Soft XPS ) selektiert wer-
den, bzw. zwischen 20 und 120 eV (TGM7). Bei der Untersuchungen verschiedener
Rumpfniveaus wurde in der Regel mit konstanter kinetischer Energie der Photo-
elektronen gemessen. Eine detailiertere U¨bersicht der experimentellen Aufbauten
ist in Abschnitt 7.1.3 gegeben.
b) Ultraviolett Photoelektronenspektroskopie (UPS)
Als Strahlungsquelle fu¨r UPS werden meist Gasentladungslampen genutzt. Die
Energie der Strahlung bei der He-Entladung betra¨gt fu¨r die He(I)-Emission 21.22 eV
und fu¨r He(II) 40.82 eV. Mit diesen Energien ist es nur mo¨glich die Valenzorbitale
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Abbildung 6.6: Schematische Darstellung eines Halbkugelanalysators
(CHA).
zu ionisieren. Auch ist die Austrittstiefe auf die obersten Monolagen der Probe be-
schra¨nkt. Der Vorteil gegenu¨ber der XPS fu¨r die Untersuchung der Valenzba¨nder
ist neben der ho¨heren Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit und des teilweise ho¨heren Wir-
kungsquerschnittes, die geringe Linienbreite dieser Banden (XPS ≈ 300meV, UPS
≈ 10meV), wodurch eine ho¨here Auﬂo¨sung erhalten werden kann. Insbesondere
Oberﬂa¨chenadsorbate tragen zum Messsignal bei, was zwar deren Untersuchung
ermo¨glicht, aber bei verunreinigten Proben ebenso zu Problemen fu¨hrt (siehe Abbil-
dung 6.5). Aus He-I-Spektren kann zudem die Austrittsarbeit der Probe bestimmt
werden.
Elektronenenergieanalysator
Die Messung der Elektronenenergien erfolgt mit einem elektrostatischen Energie-
analysator (Abbildung 6.6). Die generierten Photoelektronen werden als Funktion
ihrer kinetischen Energie registriert. Fu¨r die Darstellung der Spektren ist die Auftra-
gung der Za¨hlrate gegenu¨ber der Bindungsenergie gebra¨uchlich. An den Anlagen des
Integrierten Systems und BESSY II wird ein Halbkugelanalysator (CHA, Concen-
tric Hemispherical Analyzer) eingesetzt. Zwischen zwei konzentrischen Halbkugeln
wird eine Spannung angelegt und somit die Pass-Energie festgelegt, die Elektronen
besitzen mu¨ssen, um zum Detektor (Channeltron, Channelplate) zu gelangen. Der

















Abbildung 6.7: Schematische Darstellung unterschiedlicher Messtechniken der
Photoelektronenspektroskopie.
Akzeptanzwinkel dieser Anordnung liegt etwa bei 5◦. Der Analysator kann bei Ver-
wendung typischer Laborro¨ntgenquellen in zwei Modi betrieben werden:
(i) Der Constant Pass Energy oder Fixed Analyzer Transmission (FAT) Modus
arbeitet mit konstanter Energieauﬂo¨sung dE.
(ii) Im Constant Retarding Ratio (CRR) Modus wird das Verha¨ltnis von dE/Ekin
konstant gehalten (mit E als kinetischer Energie).
Der FAT-Modus wird fu¨r die normale XPS verwendet, der CRR-Modus hingegen
fu¨r die Augerelektronenspektroskopie. Das Spektrum (Energy Dispersion Curve,
EDC) wird u¨ber die Auftragung der Za¨hlrate der Photoelektronen als Funktion
ihrer Energie erhalten. Der zu untersuchende Energiebereich wird dabei durch die
schrittweise A¨nderung einer angelegten Bremsspannung abgefahren.
Bei der Anregung mit Synchrotronstrahlung sind auf Grund der variablen Pho-
tonenenergie weitere Messmodi mo¨glich (siehe Abbildung 6.7 ). Der im SOLIAS
integrierte Phoibos-Analysator ermo¨glicht den Betrieb im
(iii) CFS-Modus (Contant Final-State) fu¨r Ro¨ntgenabsorptionsexperimente (Kapi-
tel 12), sowie den
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(iv) CIS-Modus (Constant Initial-State) fu¨r die Untersuchung des Resonanzverhal-
tens an Absorptionskanten (Kapitel 11.1.4).
Der Constant ﬁnal state (CFS) ist die spektroskopische Analyse der Energiever-
teilung von Elektronen aus beliebigen Anfangszusta¨nden, die in einen speziﬁschen
Endzustand angeregt wurden, abha¨ngig von der Energie der anregenden Strahlung.
Hierbei wird die Energie der Photonen durchfahren, wobei der Analysator auf ei-
ner konstanten Energie gehalten wird. Das CFS-Spektrum ist die Projektion der
Anfangszusta¨nde auf einen Endzustand (XAS).
Im Constant initial state Modus (CIS) wird die Verteilung der Elektronen aus ei-
nem festgelegten Energieniveau, dem Constant initial state, in Abha¨ngigkeit von
der Energie der einfallenden Strahlung aufgenommen. Beim Durchfahren der Pho-
tonenenergie wird die Energiediﬀerenz zwischen der einfallenden Strahlung und des
Analysators konstant gehalten. Daher wird in diesem Modus ausgehend von einem
Anfangszustand unterschiedliche Endzusta¨nde untersucht. Dies setzt allerdings vor-
aus, dass der Anfangszustand keinerlei Dispersion zeigt.
Die Energieauﬂo¨sung des Analysators kann verbessert werden, indem der Pass-
Energy-Bereich der Elektronen eingeschra¨nkt wird. Jedoch verringert sich die Za¨hl-
rate dadurch erheblich.
Auswertung der Spektren
Die Auswertung der Photoelektronenspektren beinhaltet die zum Teil automati-
sche Umrechnung der kinetischen Elektronenenergie in die Bindungsenergie u¨ber
die Austrittsarbeit des Spektrometers.
Fu¨r die Korrektur des Untergrundes durch inelastisch gestreute Elektronen erfolgte
die Anpassung im Valenzbandbereich gema¨ß Shirley (integral) [150], und bei den
Rumpfniveaus gema¨ß Tougaard (allgemeine Energieverlustfunktion) [149]. In eini-
gen Fa¨llen wurde auch eine Polynomanpassung gewa¨hlt.
Nach der Untergrundkorrektur ko¨nnen die einzelnen Komponenten in den Spektren
durch Anpassung von Voigt-Funktionen entfaltet werden. Die natu¨rliche Linienbrei-
te wird hierbei durch den Lorentz-Anteil repra¨sentiert und die apparative Verbrei-
terung durch den Gauß-Anteil. Auf diese Weise ko¨nnen Beitra¨ge unterschiedlicher
(chemischer) Spezies veranschaulicht werden.
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Aus den relativen integralen Intensita¨ten ko¨nnen Informationen u¨ber die Sto¨chio-
metrie der Probe erhalten werden.
7 Experimentelles
Im Folgenden werden die verwendeten Ultrahochvakuumapparaturen beschrieben.
Der erste Teil dieses Kapitels bescha¨ftigt sich mit Anlagen fu¨r die Charakterisie-
rung im Ultrahochvakuum (UHV), im zweiten Teil werden Pra¨parationseinheiten
vorgestellt. Zudem wird im Anschluss kurz auf das grundlegende experimentelle
Vorgehen und eingesetzte Materialien eingegangen.
7.1 UHV-Apparaturen I: Charakterisierung
7.1.1 DAISY-Mat
Die UHV-Experimente, d.h. die Probenpra¨paration sowie die photoelektronenspe-
kroskopische Charakterisierung wurden mit Ausnahme der Synchrotron-Messzeiten
am sogenannten DAISY-Mat durchgefu¨hrt (Darmstadt Integriertes System fu¨r Ma-
terialforschung, Abbildung 7.1). Dieses, im Fachgebiet fu¨r die detaillierte elektroni-
sche Charakterisierung unterschiedlicher Materialien aufgebaute, dedizierte UHV-
Pra¨parations- und Analysesystem bietet international einmalige Mo¨glichkeiten in
dieser Forschungsrichtung. Der modulare Aufbau des Systems erlaubt die parallele
Nutzung mehrerer UHV-Depositions- und Pra¨parationskammmern fu¨r die Proben-
modiﬁkation (Ar-Ionena¨tzen, Heizen in deﬁnierten Atmospha¨ren, etc.). U¨ber die
zentrale Verteilerkammer erfolgt der Probentransfer zwischen den einzelnen Modu-
len. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Schichtdeposition und die Pra¨paration an-
derer Proben im wesentlichen in einer speziﬁsch fu¨r den Magentron-Sputterprozess
aufgebauten UHV-Kammer durchgefu¨hrt (Abschnitt 7.2.1).
Die Analytikeinheit (PHI5700, Physical Electronics) dieses Systems beinhaltet die
Photoelektronenspektroskopie (PES) und Ionenstreuung (LEISS) als in-situ Ana-
lyseverfahren. Die spektrale Auﬂo¨sung der verfu¨gbaren Ro¨ntgenquellen in Kombi-
nation mit dem PHI-Elektronenanalysator ist in Tabelle 6.2.1 gegeben.
Der Einsatz der Ro¨ntgen- und UV-induzierten Photoelektronenspektroskopie (XPS,
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Abbildung 7.1: Schematische Darstellung des DAISY-Mat Pra¨parations- und
Analysesystems. U¨ber die zentrale Einheit fu¨r den Transfer der Proben sind die
Pra¨parationsmodule mit einem PHI-Spektrometer verbunden. Der Basisdruck
liegt im Bereich von 10−10mbar.
UPS) la¨sst eine eﬀektive Kontrolle der sich bei der Pra¨paration eingestellten Pro-
beneigenschaften zu. So la¨sst sich der Einﬂuss der externen Prozessparameter der
Sputterdeposition auf die chemische Zusammensetzung oder die Elektronenstruktur
ohne Luftkontakt der Probe ermitteln. Der Basisdruck des System liegt im Bereich
von 10−10 mbar. Das DAISY-Mat eignet sich durch die Kombination von Analytik
und pra¨parativen Einheiten besonders fu¨r die Prozesskontrolle und die Optimierung
der Abscheideparameter fu¨r die Du¨nnschichtpra¨paration (Kapitel 7.3.1).
7.1.2 SOLIAS
Die photoelektronenspektroskopischen Experimente unter Verwendung von Syn-
chrotron-Strahlung wurden am Solid–Liquid Analysis System (SOLIAS) durch-
gefu¨hrt. Dieses speziell fu¨r die Analyse von Fest-Flu¨ssig-Grenzﬂa¨chen ausgelegte
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Abbildung 7.2: Abbildungen der SOLIAS-Anlage am Synchrotron BESSY II
in Berlin. An dieses System ist die UHV-Sputterdepositionskammer angeschlos-
sen.
UHV-System wurde an den BESSY II-Strahlrohren TGM7 und U49/2-PGM1 be-
trieben.
Neben Apparaturen fu¨r die Untersuchung elektrochemischer Prozesse (siehe Ab-
schnitt 7.2.3) besitzt das Pra¨parations- und Analysesystem auch eine UHV-Kammer
fu¨r die Pra¨paration von Proben (Ar+-Sputtern, Substratheizung, PVD-Quellen).
Ebenso besteht die Mo¨glichkeit, weitere Pra¨parationsmodule, wie die Sputterde-
positionskammer (Abschnitt 7.2.1) an dieses System anzuschließen. Ausgestattet
ist die SOLIAS mit einem SPECS Phoibos 150 Elektronenanalysator mit dem eine
Energieauﬂo¨sung von unter 200meV erreicht wird. Zusa¨tzlich ist ein VG ADES 500
ARUPS-Analysator fu¨r winkelaufgelo¨ste Messungen integriert.
7.1.3 Synchrotron-Apparaturen
Synchrotron-Strahlung entsteht wenn ein geladenes Teilchen mit relativistischer
Geschwindigkeit in einem Magnetfeld abgelenkt wird.
Die Experimente wurden an zwei Strahlrohren, TGM7 und U49/2, des Synchrotrons
BESSY II (Berliner Elektronenspeicherring Gesellschaft fu¨r Synchrotronstrahlung)
in Berlin durchgefu¨hrt. Ein solcher Elektronenbeschleuniger ist als ringfo¨rmige
Vakuumro¨hre aufgebaut, die von einem System aus Ablenkmagneten, Beschleu-
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nigungsstrecken und Fokussiermagneten umgeben ist. In einem Linearbeschleuni-
ger (Linac) werden die in einer Quelle erzeugten Elektronen beschleunigt und in
einen
”
Boosterring“eingespeist, in dem sie auf u¨ber 99% der Vakuumlichtgeschwin-
digkeit beschleunigt werden. Die relativistischen Elektronen werden dann in den
Speicherring injeziert. Durch die Ablenk- (Dipolmagnete) und Fokussiermagneten
(Quadrupol-, Sextupolmagnete) werden die Teilchen auf einer geschlossenen Bahn
gehalten (
”
idealer orbit“). Zwischen diesen Einheiten werden zur Beschleunigung
elektrische Felder eingesetzt (Driftro¨hren) oder elektromagnetische Hochfrequenz-
wellen (Runzelro¨hren/Klystron), fu¨r die weitere Beschleunigung fast relativistischer
Elektronen. U¨ber sogenannte Kickermagnete ko¨nnen Teilchenpakete dem Beschleu-
nigersystem zu- oder abgefu¨hrt werden.
Die fu¨r das Experiment nutzbare Synchrotronstrahlung wird u¨ber Wiggler-Magnete
oder Undulatoren erzeugt. In dieser Magnetanordnung werden die Elektronen auf
sinusartige Bahnen gelenkt, wodurch sich die bei der Ablenkung tangential zur Flug-
bahn abgegebene Strahlungsintensita¨t aufsummiert. Auf Grund der Lorentzkon-
traktion und relativistischen Dopplerverschiebung wird Strahlung mit Wellenla¨ngen
bis zu einigen A˚ erhalten, die in Flugrichtung der Elektronen emittiert wird. Ab-
ha¨ngig vom Abstand der Undulator-Magnete (Gap) entstehen bei der Ablenkung
der Elektronen ho¨here harmonische Ordnungen mit Vielfachen der Fundamentalfre-
quenz. Die geraden Harmonischen werden hierbei unter einem kleinen Winkel zur
urspru¨nglichen Elektronenﬂugbahn emittiert, und werden ausgeblendet. Die unge-
raden liegen in der optischen Achse des Systems und ko¨nnen fu¨r das Experiment
genutzt werden. Zur Verbesserung der spektralen Auﬂo¨sung werden Monochroma-
toren eingesetzt. Die zuvor beschriebene UHV-Apparatur SOLIAS wurde an den
Strahlrohren TGM7 (Toroidal Grating Monochromator) und U49/2-PGM1 (Plane
Grating Monochromator) betrieben (siehe Abbildungen 7.3 und 7.4). Am TGM7
wurden Valenzbandanalysen mit 3p–3d-ResPES und CIS durchgefu¨hrt, am U49/2-
PGM1 SXPS (2p–3d-ResPES), XANES und EXAFS-Messungen.
Vorteile bei der Verwendung von Synchrotronstrahlung sind die hohe Brillianz der
Strahlung1 und der variable Spektralbereich vom Infraroten bis zu harter Ro¨ntgen-
strahlung (hier 20–120 eV bzw. 100–1250 eV).
1Photonen pro Fla¨che, Raumwinkel und Zeit innerhalb eines schmalen Wellenla¨ngenbereichs
( Photonensmm2 mrad2 0.1%BW ).
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Abbildung 7.3: Schematische Darstellung des Aufbaus des Synchrotronstrahl-
rohrs PGM-U49II (Plane Grating Monochromator).
7.2 UHV-Apparaturen II: Pra¨paration
7.2.1 Depositionskammer
Eine reproduzierbare, kontaminationsfreie Pra¨paration der aktiven LiCoO2-Kath-
odenschicht ist unabdingbar sowohl fu¨r den Betrieb von Du¨nnschichtbatterien, als
auch zur Charakterisierung der elektronischen Struktur und der chemischen und
strukturellen Eigenschaften. Aus diesem Grund wurde fu¨r die Schichtabscheidung
dieses Systems auf eine etablierte UHV-Depositionsmethode, die so genannte Rf-
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung (
”
Sputtern“), zuru¨ckgegriﬀen. Die fu¨r das Pro-
jekt beno¨tigten pra¨parativen Mo¨glichkeiten mussten allerdings erst geschaﬀen wer-
den. Die hierfu¨r notwendigen Arbeiten umfassten die Planung und den Entwurf
einer UHV-Depositionskammer samt Probenheizung/-manipulation, sowie geeigne-
ter (unabha¨ngiger) Quellenanordnung mit Prozessgasversorgung. Die Kammer soll-
te die Pra¨paration der HT-Modiﬁkation des LiCoO2 unter deﬁnierten Bedingungen
erlauben, unabha¨ngig von der eingestellten Gasatmospha¨re. Zur Synthese des fu¨r
Batterieanwendungen interessanten HT-LiCoO2 (Abschnitt 3.1.1) wird in der Regel
ein Temperschritt bei 700–800 ◦C an Luft verwendet. Jedoch stellt dies im Hinblick
auf die Pra¨paration einer Batterieanordnung und anschließender in-situ Charakteri-
sierung mittels der oberﬂa¨chenempﬁndlichen Photoelektronenspektroskopie (PES)
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Abbildung 7.4: Schematische Darstellung des Strahlengangs im Strahlrohr
TGM7 am Synchrotron BESSYII (Toroidal Grating Monochromator).
keinen gangbaren Weg dar. Um diese Temperaturen wa¨hrend der Abscheidung zu
erreichen, wurde daher eine Strahlungsheizung mit Thermoelement zur Tempera-
turkontrolle des Substrates in die Probenaufnahme integriert.
Die Sputterkammer wurde in das UHV-Pra¨parations/Analysesystem DAISY-Mat
(Kapitel 7.1.1) integriert. Gegen Ende des Jahre 2002 konnten dort erste durch
Rf-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung hergestellte Schichten untersucht werden. Im
Folgejahr wurde diese UHV-Kammer erstmalig auch fu¨r Experimente am Synchro-
tron BESSY II verwendet. Die LiCoO2-Schichtpra¨paration wurde mit dem SoLiAS-
Spektrometer (Solid-Liquid Analysis System, Abschnitt 7.1.2) analysiert.
Neben der Instandhaltung wurde die Depositionskammer zur Optimierung und
Erweiterung der Mo¨glichkeiten der Schichtpra¨paration mehrfach umgebaut. Ins-
besondere waren Modiﬁkationen der Probenheizung, des Probenmanipulators und
der Prozessgasversorgung notwendig. Die entscheidende Weiterentwicklung in der
Pra¨paration stellt dabei die aktuelle Version der Probenheizung dar, die nun auch
die Realisierung hoher Substrattemperaturen bis ca. 800 ◦C (anfangs 500 ◦C) wa¨hrend
der Schichtabscheidung erlaubt. Mit dieser Stahlungsheizung ist die Synthese der
fu¨r Batterieanwendungen besonders interessanten Hochtemperaturphase des LiCoO2
auch in sauerstoﬀhaltiger Atmospha¨re mo¨glich. Durch die elektrisch isolierende Pro-
benaufnahme kann wa¨hrend der Sputterdeposition ein Potential angelegt werden.
Der Probenmanipulator wurde bezu¨glich seiner Geometrie vera¨ndert und um einen
z-Hub erweitert. Dies ermo¨glichte einerseits den Betrieb von vier (statt vormals
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zwei) planaren Magnetrons und andererseits eine Variation der Depositionsrate
und der Schichteigenschaften durch Abstandsa¨nderung zwischen Substrat und Ma-
gnetron.
Durch die Erweiterung der Prozessgasversorgung lassen sich die Schichten auch un-
ter Verwendung von Gasgemischen abscheiden. Simultan ko¨nnen fu¨r nicht-reaktives
bzw. reaktives Sputtern die Gase Ar, O2 und N2 verwendet werden (99.99%+).
Der Arbeitsdruck und die Gasmischung wird hierbei u¨ber Feindosierventile einge-
stellt.
7.2.2 Elektrische Zyklierkammer
Wa¨hrend der ersten beiden Jahren der Promotion konnten alle experimentellen
Rahmenbedingungen fu¨r den wissenschaftlich interessantesten Teil der Studien,
den in-situ Batterieaufbau , geschaﬀen werden. Weiterhin wurden die pra¨parati-
ven und experimentellen Grundlagen erarbeitet um die aktiven Schichten mit den
fu¨r das Bauelement notwendigen Eigenschaften herzustellen und charakterisieren zu
ko¨nnen. Um die experimentellen Bedingungen fu¨r den Aufbau von in-situ Batterien
zu schaﬀen, wurde eine
”
Zyklierkammer“ aufgebaut. In dieser Kammer ko¨nnen Pro-
ben durch das Aufschrauben spezieller Netze elektrisch kontaktiert werden, ohne die
UHV-Bedingungen zu verlassen. Nach der Kontaktierung ko¨nnen einerseits elektro-
chemische Langzeitmessungen in dieser Kammer durchgefu¨hrt werden, andererseits
kann in der Analysekammer Photoelektronenspektroskopie direkt wa¨hrend der Auf-
oder Entladung auf die Batteriekathode angewendet werden. Diese Untersuchungs-
mo¨glichkeit ist weltweit einzigartig und verspricht herausragende wissenschaftliche
Ergebnisse fu¨r die Zukunft.
7.2.3 Elektrochemische Glaszelle
Die elektrochemische Pra¨paration der Proben wurde in einer Glaszelle durchgefu¨hrt
(Abbildung 7.6), die an das jeweilige UHV-System angeschlossen wurde. In die-
ser Zelle kann unter Ar-Atmospha¨re eine Kapillare auf die Du¨nnschichtkathode
aufgesetzt werden, die Elektrolyt und Elektroden entha¨lt. Die Gegenelektrode ist
in diesem Fall metallisches Lithium und die Referenz ein Platindraht. Auf die-
se Weise ist es mo¨glich mit Hilfe eines Potentiostaten den Interkalationsgrad der
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Abbildung 7.5: Gezeigt ist die Probenaufnahme in der ”Zyklierkammer“ mit
Probentra¨ger. Auf die Probe wurde bereits die Halterung des Kontaktnetzes
aufgesetzt. Diese Kontaktierung erfolgt unter UHV-Bedingungen und ermo¨glicht
die Durchfu¨hrung von in-situ Elektrochemieexperimenten.
LiCoO2-Kathode elektrochemisch einzustellen und die Probe danach u¨ber eine Puf-
ferkammer fu¨r die PES-Analyse wieder in das UHV-System zu transferieren. Vor
dem Einschleusen werden Elektrolytreste, Lithiumperchlorat in Propylencarbonat
(1:1), mit Acetonitril abgewaschen und die Probe im Ar-Fluss getrocknet. Dieses
Vorgehen ermo¨glicht eine kontaminationsarme Untersuchung des elektrochemischen
Interkalationsprozesses, der auch in kommerziellen Li-Ionenbatterien stattﬁndet.
7.3 Weitere experimentelle Anmerkungen
7.3.1 Parameter der Pra¨paration
Bei der Rf-Magnetron-Sputterdeposition stehen eine Reihe von Parametern zur
Verfu¨gung, mit denen gezielt Einﬂuss auf die resultierenden Schichteigenschaften
genommen werden kann. Besonders gravierende Auswirkungen auf den Wachs-
tumsprozess und damit auf die Eigenschaften der LiCoO2-Schichten wurden bei der
Variation der Gaszusammensetzung, genauer gesagt des Ar/O2-Verha¨ltnisses (ins-
besondere p(O2)), und der Substrattemperatur beobachtet. Weiterhin wurde der
Einﬂuss des absoluten Arbeitsdrucks, der Sputterleistung, des Substrat–Target-
Abstandes und der Dauer der Abscheidung untersucht. Es hat sich gezeigt, dass es
bei der Variation eines Parameters teilweise no¨tig ist, andere Parameter neu an-
zupassen, um geeignete Abscheidebedingungen fu¨r den Erhalt von Du¨nnschichten
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Abbildung 7.6: Schematische Darstellung der Apparatur fu¨r elektrochemische
Experimente.
mit den fu¨r Batterieanwendungen gewu¨nschten Eigenschaften zu schaﬀen (Kapitel
3.1). In Kapitel 5 sind aus der Literatur bekannte pra¨parativen Aspekte bei der
Herstellung von LiCoO2-Du¨nnschichtkathoden zusammengefasst.
Im Folgenden wird eine U¨bersicht u¨ber die zur Verfu¨gung stehenden Parameter
geliefert, die im einzelnen kurz erla¨utert werden. Ebenso wird der Bereich der
damit einstellbaren Bedingungen aufgezeigt. Fu¨r eine ausfu¨hrliche Beschreibung
der jeweils relevanten Pra¨parationsreihen sei auf die Diskussion der Ergebnisse der
Probencharakterisierung in den Kapiteln 8 (XRD, Raman), 9 (HRSEM, Elektro-
chemie), 10 (SXPS), 11 (ResPES) und 12 (XANES, EXAFS) verwiesen.
7.3.2 U¨bersicht der Parameter
(a) Rate
Mit die Rate des Abscheideprozesses a¨ndert sich auch das Diﬀusionsvermo¨gen der
deponierten Teilchen auf der Oberﬂa¨che. Treﬀen mehr Teichen pro Zeiteinheit auf
die Oberﬂa¨che wird die Mobilita¨t eingeschra¨nkt, da die Wahrscheinlichkeit eines Zu-
sammentreﬀens mit anderen Adatomen erho¨ht wird. In einem solchen Falle ist zu
erwarten, dass die Keimbildung gegenu¨ber der Anlagerung an bestehende Wachs-
tumskeime auf Grund der im Mittel ku¨rzeren Oberﬂa¨chendiﬀusionwege wa¨hrend
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des Schichtwachstums begu¨nstigt wird.
Bestimmt wird die Depositionsrate im wesentlichen durch den Abstand zwischen
Substrat und Target, die Sputterleistung und den Absolutdruck p sowie den ver-
wendeten Sauerstoﬀanteil in der Gasmischung (Abbildung 7.7).
(b) Substrattemperatur:
Mit der Substrattemperatur kann die Mobilita¨t und die Reaktivita¨t der adsorbier-
ten Teilchen auf der Schichtoberﬂa¨che vera¨ndert werden. Dieser Parameter wirkt
sich deutlich auf das Aufwachsverhalten aus.
Mit der verwendeten Strahlungsheizung lassen sich Temperaturen zwischen Umgeb-
ungstemperatur und 800 ◦C wa¨hrend der Abscheidung und unabha¨ngig von der Art
des Prozessgases realisieren.
Zusammen mit der Rate fu¨r die Abscheidung, ko¨nnen daher Morphologie und Kris-
tallinita¨t der du¨nnen Schichten gesteuert werden. Wie in Kapitel 9.1 gezeigt wird,
lassen sich u¨ber die Variation beider Parameter unter anderem deutliche Unter-
schieden in der Dichte/Porosita¨t der Schichten, der Korngro¨ßen/-verteilung und
der Keimdichte erzielen.
(c) Zusammensetzung des Sputtergases:
Die Gaszusammensetzung ist ein weiterer kritischer Parameter bei der Kathoden-
zersta¨ubung von LiCoO2. Insbesondere wirkt sich der Sauerstoﬀpartialdruck ent-
scheidend auf die Eigenschaften der oxidischen Schichten aus. In Abha¨ngigkeit von
der Substrattemperatur wurden drastische A¨nderungen in der Sto¨chiometrie und
dem Oxidationszustand der Kobaltionen festgestellt. Dies erlaubt die Schichtdeposi-
tion unter stark oxidierenden bis hin zu stark reduzierenden Bedingungen, wodurch
sich gezielt Defekte im Material erzeugen lassen. Die Variation dieser Parameter
hat nicht nur Einﬂuss auf die Oberﬂa¨cheneigenschaften (PES), die in Kapitel 10
diskutiert werden, sondern auch auf Volumeneigenschaften (Raman, XRD), deren
Untersuchung in Kapitel 8 beschrieben ist.
















































Abbildung 7.7: Die Depositionsrate bei der Rf-Magnetron-
Kathodenzersta¨ubung in Abha¨ngigkeit vom Absolutdruck fu¨r reines Ar
und eine Ar/O2-Mischung im Verha¨ltnis 1:1. Die Bestimmung der Rate erfolgte
mittels eines Schwingquarzes (Abstand 15 cm). Im Vergleich zu reinem Ar
verringert sich die Sputterrate bei einem O2-Anteil von 50% etwa um den
Faktor zwei.
(d) Weiteres:
Neben den genannten Eﬀekten wurde eine Abha¨ngigkeit der Konditionierung des
Targets beobachtet. Gemeint ist der Einﬂuss der Gasmischung auf die chemische Zu-
sammensetzung der Targetoberﬂa¨che, die sich wiederum in der Zusammensetzung
der Schichten widerspiegelt. Deutlich tritt dieses Verhalten bei der Verwendung
von reinem Ar bzw. O2 auf - eine ”
Umkonditionierung“ kann hier mehrere Stunden
in Anspruch nehmen. Fu¨r Ar/O2-Verha¨ltnisse im Bereich von 2:1 bis 1:2 ist dieser
Eﬀekt wesentlich schwa¨cher ausgepra¨gt.
Die kinetische Energie der Teilchen beim Auftreﬀen auf das Substrat (≈10 eV)
wird durch die Anzahl der Sto¨ße mit anderen Gasteilchen oder Kammerwa¨nden
bestimmt, und ha¨ngt somit ebenso wie die Rate von dem Target–Substrat-Abstand
und dem Druck in der Prozesskammer ab. Die mittlere freie Wegla¨nge λ der ge-
sputterten Teilchen in der Gasphase ist proportional zu 1/p.
U¨ber lange Zeitra¨ume wirkt sich der Zustand des Tragets auch auf die Rate aus,
da mit fortschreitenden Abtrag die Tiefe des Erosionsgrabens zunimmt und sich
hierdurch die Verteilung der Sputterrichtung a¨ndert. Abha¨ngig vom Abstand kann
dies Auswirkungen auf die Homogenita¨t der Schichten haben.
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Pra¨parationen bei hohen Temperaturen (>450 ◦C) erfordern, dass zur Vermeidung
von Rissen in der Schicht eine Abku¨hlrampe gefahren wird.
Prinzipiell kann am Substrathalter eine DC- oder HF-Bias-Spannung angelegt wer-
den, um gezielt Ionen oder Elektronen auf das Substrat zu beschleunigen bzw.
abzubremsen. Diese Einﬂussmo¨glichkeit auf die Schichtausbildung wurde jedoch
nicht angewandt.
7.3.3 Bereich der pra¨parativen Bedingungen
Die typischen Abscheidebedingungen fu¨r LiCoO2 wurden vor allem u¨ber das Ar/O2-
Verha¨ltnis und die Substrattemperatur auf die Sto¨chiometrie der Schichten hin
optimiert (siehe Kapitel 10.1 und 10.1.3). Die Schichten wurden bei Temperaturen
von 100 bis 650 ◦C pra¨pariert bei einem Ar/O2-Verha¨ltnis von 3:1 bis 1:3. Fu¨r den Er-
halt von sto¨chiometrischen, verunreinigungsfreien Schichten in der HT-Modiﬁkation
wurden Temperaturen zwischen 500 und 650 ◦C verwendet bei einer Gasmischung
um das Verha¨ltnis von 1:1. Schichten die bei Temperaturen <250 ◦C hergestellt
wurden, sind amorph bzw. nanokristallin.
Beim absoluten Arbeitsdruck wurde ein Kompromiss zwischen Stabilita¨t des Plas-
mas und Rate der Abscheidung eingegangen. Der typische Wert lag hier bei 2–
3·10−3mbar. Eine Abscheidung kann prinzipiell im Druckbereich von 1·10−3–5·10−2
mbar erfolgen.
Ein Kompromiss zwischen Homogenita¨t der Schicht und Depositionsrate wurde bei
dem Abstand zwischen Substrat und Target eingegangen. Als geeignet hat sich eine
Distanz von 7–10 cm erwiesen.
7.3.4 Sputter-Target
In dieser Arbeit wurden keramische 2”-Targets der Matierialien LiCoO2 und Li3PO4
mit einer Dicke von 4–6mm verwendet. Die Herstellung eines LiCoO2-Targets kann
durch heiß-isostatisches Pressen (HIP) erfolgen mit darauf folgenden Sinterschritt.
Die Reinheit der verwendeten Targetmaterialien ist 99.9%. Durch Heisspressen kann




SCI Superconductive Components“ bezogen.
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7.3.5 Substratmaterialien
Bei der Pra¨paration der du¨nnen LiCoO2-Kathodenschichten wurden aus verschie-
denen Gru¨nden eine Reihe unterschiedlicher Substratmaterialien verwendet.
Da die Festko¨rper-Photoelektronenspektroskopie eine a¨ußerst oberﬂa¨chenempﬁnd-
liche Methode auf Grund der begrenzten mittleren freien Wegla¨nge der Elektronen
ist (Abbildung 6.4), mu¨ssen die Substratmaterialien daher eine saubere Oberﬂa¨che
aufweisen. Zudem ist ein ohmscher Kontakt zwischen Substrat und Spektrometer
no¨tig, um ein gemeinsames Fermi-Niveau zu erhalten und photoinduzierte Auﬂa-
dungen zu vermeiden.
Fu¨r die Charakterisierung mittels PES-Methoden wurden gea¨tzte Si-Wafer und an
Luft gespaltene kommerzielle HOPG-Kristalle eingesetzt. Mit diesen Materialien
konnten reproduzierbar saubere Substratoberﬂa¨chen erhalten werden. Die Silizi-
umkristalle zeigten hier ein gu¨nstigeres Aufwachsverhalten (Haftung) und eigneten
sich besser fu¨r Temperaturbehandlungen (deﬁnierte Dicke). Zudem waren diese
Substrate gut fu¨r die anschließende ex-situ XRD- und HRSEM-Charaterisierung
geeignet.
Die Proben fu¨r Raman-Untersuchungen wurden ebenfalls auf Si-Wafern mit (100)-
Orientierung pra¨pariert, da hier nur eine starke Bande bei 520 cm−1 zu erwarten
ist.
Fu¨r die elektrochemische Charakterisierung der Kathodenschichten (Kapitel 7.3.6)
hat sich gezeigt, dass Si nur bedingt geeignet ist (womo¨glich auf Grund der schlech-
ten Kontaktierung in den Zellen). Die Abscheidung auf Metall-Folien lieferte bessere
Resultate (z.B. Edelstahl).
7.3.6 Elektrochemische Charakterisierung
Der eigentliche Batterietest der LiCoO2-Schichten erfolgt durch die elektrochemi-
sche Charakterisierung in luftdicht gekapselten
”
Swagelok“-Zellen, die in einer Ar-
Glovebox zusammengesetzt werden. Die zu untersuchende Schicht wird in diesem
Aufbau gegen metallisches Lithium zykliert. Du¨nnschichtkathode und Li-Anode
werden durch einen Flu¨ssigelektrolyten und eine du¨nne Glasfasermembran sepa-
riert. Der kommerzielle Elektrolyt besteht aus einer einmolaren Lo¨sung von LiPF6
in einem Gemisch aus Ethylen-Carbonat (EC) und Dimethyl-Carbonat (DMC) mit
Volumenanteilen im Verha¨ltnis von 1:1 (LP30, Merck). Die Kontaktierung erfolgt
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Abbildung 7.8: Schematische Darstellung der ”Swagelok“-Zellen fu¨r die elek-
trochemische Charakterisierung der Li-Ionenbatterien.
durch zwei zylindrische Stahlelektroden, von denen eine mit einem Federmechanis-
mus ausgestattet ist, um die einzelnen Elemente leicht zusammen zu pressen. In
Abbildung 7.8 ist eine solche Zelle schematisch dargestellt.
8 Strukturelle Informationen u¨ber die
Eigenschaften der durch Magnetron-Sputtern
hergestellter LiCoO2-Du¨nnschichten
Im Folgenden werden die Ergebnisse der Ro¨ntgenbeugung und Raman-Spektros-
kopie an den u¨ber die Rf-Magnetron-Sputter-Deposition hergestellten Du¨nnschicht-
kathoden beschrieben. Zudem wird fu¨r die Diskussion der experimentellen Daten
auf einige grundlegende strukturelle Eigenschaften von LiCoO2 eingegangen, die in
der Literatur diskutiert werden.
8.1 Ro¨ntgenbeugung an du¨nnen LiMO2-Schichten
Fu¨r LiCoO2 werden in der Literatur drei polymorphe Kristallstrukturen diskutiert
(siehe auch Kap. 3.1), die fu¨r unterschiedlichen Synthesetemperaturen erhalten wer-
den ko¨nnen: eine kubische Kochsalzstruktur (Fm3m, T≤ 300 ◦C), eine modiﬁzierte
Spinell-Struktur (Fd3m, T≈ 400 ◦C, LT-Phase), sowie eine rhomboedrische Phase
mit geordneter Schichtstruktur (R3¯m, T≥700 ◦C, HT-Phase) [96, 155]. Die HT-
Phase wird in der Regel im hexagonalen System indiziert1.
Die Kristallstruktur von LT-LiCoO2 wird in der Literatur kontrovers diskutiert,
da sich eine eindeutige Identiﬁzierung der Struktur anhand von Beugungsdaten als
schwierig erwiesen hat. Von Gummov et al. wurde fu¨r diese Phase eine Schichtstruk-
tur der Raumgruppe R3¯m vorgeschlagen mit einer Kationenverteilung, die zwischen
einer idealen Schichtstruktur und der idealen lithiierten Spinellstruktur (Fd3m)
liegt [40]. Eine qualitativ gleichwertige Anpassung der Beugungsdaten ist sowohl
mit einem schichtartigen Modell mo¨glich, als auch mit einem spinellabgeleiteten
[43]. Allerdings wurde von Rossen et al. anhand des elektrochemischen Verhaltens,
1Von Dahn et al. wurde gezeigt, dass die Beugungsmuster der rhomboedrischen Einheitszelle
von LiCoO2(Raumgruppe R3¯m) im hexagonalen System indiziert werden ko¨nnen [96].
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das sich deutlich von dem der HT-Phase unterscheidet, auf eine Spinellstruktur ge-
schlossen [42]. Das Vorliegen der elektrochemisch interessanten HT-LiCoO2 Phase
ist in Ro¨ntgen-Diﬀraktogrammen (siehe Abb. 8.1) an einer deutlichen Aufspaltung
der (110) und (018) Reﬂexe zu erkennen und/oder dem Auftreten der (006) und
(012) Reﬂexe [99], bzw. der (107) und (009) Reﬂexe, was hier nur andeutungsweise
zu erkennen ist [96].
Von Kushida et al. wurde mittels XRD der Einﬂuss der annealing-Temperatur auf
Abbildung 8.1: Pulverdiﬀraktogramme von (a) hexagonal indizierten HT-
LiCoO2 und (b) von kubisch indizierten LT-LiCoO2 [96].
die strukturelle Entwicklung analysiert [156]. Eine Pra¨paration bei ca. 550 ◦C liefer-
te einphasiges LiCoO2 mit Gitterparametern von a = 2.828 A˚ und c = 13.891 A˚ (c/a
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Tabelle 8.1: XRD Reﬂexkorrelationen bei kubischer und hexagonaler Indizie-
rung (hkl) der modiﬁzierten Spinellstruktur des LT-LiCoO2 und der rhomboe-
drischen Schichtstruktur des HT-LiCoO2. Der U¨bergang zwischen diesen Phasen
verursacht zudem die Aufspaltung einiger Beugungsreﬂexe, bedingt durch die











= 4.91). Hier wurde lediglich ein U¨berlapp der (009)- und (107)-Reﬂexpaare fest-
gestellt. Bei niedrigen Temperaturen um 350 ◦C u¨berlappen die (006)- mit (012)-,
(009)- mit (107)-, und (018)- mit (110)-Reﬂexe des hexagonalen Gittersystems teil-
weise, und bei ca. 300 ◦C schließlich vollsta¨ndig. Dieser U¨berlapp deutet auf die
modiﬁzierte Spinell-Struktur hin, mit einem Gitterparameter von a = 8.006 A˚. Mit
einer kubischen Indizierung entsprechen die aufgefu¨hrten Reﬂexe den (222), (511),
und (440)-Reﬂexen der modiﬁzierten Spinell-Struktur [96], siehe Tabelle 8.1. Die
typischen Reﬂexaufspaltungen deuten nicht nur auf die Stabilisierung der Schicht-
struktur hin, sondern auch auf eine geordnete Verteilung der Lithium- und U¨ber-
gangsmetallionen im Kristallgitter [157]. Ebenso kann das c/a-Verha¨ltnis der Gitter-
parameter von LiCoO2 als Indikator fu¨r die strukturelle Anisotropie des Kristalls
angesehen werden, so besitzt die hexagonale HT-Phase ein Verha¨ltnis von etwa 5.0
verglichen mit 4.9 der idealen Spinell-Struktur. Allerdings ist eine A¨nderung dieses
Verha¨ltnisses bei abweichender Sto¨chiometrie bzw. mit dem Grad der Kationenord-
nung zu erwarten.
Anhand der in Abbildung 8.2 gezeigten Diﬀraktogramme gesputterter LiCoO2-
Schichten kann geschlossen werden, dass die durch Magnetron-Sputtern hergestell-
ten Schichten ab 400 ◦C Substrattemperatur sowohl stark texturiert sind, als auch
in der schichtartigen HT-Modiﬁkation aufwachsen. Die Reﬂexe der Klasse (00l)
treten wesentlich intensiver auf, als dies fu¨r polykristallines Material ohne Vor-
zugsorientierung zu erwarten wa¨re. Ohne Textur sind die drei intensivsten Reﬂexe
von HT-LiCoO2 der (104)-, (003)- und (101)-Reﬂex mit 100%, 87% bzw. 48% der
maximalen Beugungsintensita¨t (JCPDS 50-653). Die (101)- und (104)-Reﬂexe, die



































































Abbildung 8.2: Diﬀraktogramme von LiCoO2-Schichten, die bei unterschied-
lichen Substrattemperaturen auf Si(100)-Wafern abgeschieden wurden (P-Serie,
Ar:O2/3:1).
der ab-Ebene zuzuordnen sind, fehlen praktisch ga¨nzlich, was auf eine stark ausge-
pra¨gte Vorzugsorientierung mit der c-Achse senkrecht zum Substrat schließen la¨sst.
Interessant ist ebenfalls, dass im Gegensatz zu den Beobachtungen von Kushida
et al. (s.o.) die angesprochenen Reﬂexaufspaltungen der (006)- und (012)-Reﬂexe
erkennbar sind, sobald kristallines Material erhalten wird, was bei niedrigen Sub-
strattemperaturen um 300 ◦C der Fall ist.
Dies deutet darauf hin, dass das Substrat sowohl die Orientierung der Ko¨rner vor-
gibt, als auch bei niedrigen Temperaturen eine lagenartige Struktur begu¨nstigt
(siehe Kapitel 3.1.2 und 5.2). Die in diesem Zusammenhang in der Literatur dis-
kutierte Schichtdickenabha¨ngigkeit der Texturauspra¨gung konnte nicht beobachtet
werden. Als Substrate der hier aufgefu¨hrten Pra¨parationen (siehe Abschnitt 7.3)
wurden HF-gea¨tzte Si(100)-Wafer verwendet, die aber zumindest teilweise wa¨hrend
des Sputterprozesses wieder aufoxidiert wurden. Die LT-Phase des LiCoO2 konn-
te auch bei sehr langsamen Abscheidungen bei Temperaturen um 200–300 ◦C, die
gerade die Kristallisation des Materials ermo¨glichen, weder mittels XRD noch mit
Hilfe der Raman-Spektroskopie (siehe Kapitel 8.2.1) eindeutig nachgewiesen wer-
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Abbildung 8.3: Diﬀraktogramme von LiCoO2-Schichten, die bei 350 ◦C und
550 ◦C unter Variation der Prozessgaszusammensetzung abgeschieden wurden.
damit die Ausbildung kristalliner Schichten forcieren.
Augenscheinlich ha¨ngt die Kristallisation vor allem von der Substrattemperatur
ab. Einen merklichen Einﬂuss hat allerdings auch die Art des Prozessgases bei
der Sputter-Deposition. Die Schichten, die in reiner Ar-Atmospha¨re abgeschieden
wurden, kristallisieren bei ansonsten identischen Parametern erst bei ho¨heren Tem-
peraturen verglichen mit Synthesen, die in einer Ar/O2-Gasmischung durchgefu¨hrt
wurden. Womo¨glich verursacht der fehlende Sauerstoﬀ im Prozessgas eine Abwei-
chung von der Sto¨chiometrie, die eine Kristallisation verhindert (Abb. 8.3).
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Tabelle 8.2: Erhaltene Werte aus der Rietveld-Anpassung der LiCoO2-
Du¨nnschichtpra¨paration in Abha¨ngigkeit von der Substrattemperatur (P-Serie,
Ar:O2/3:1). Die tendenzielle Entwicklung der Phasenanteile, des Gitterparame-
ters c der HT-Phase und der Grad der Vorzugsorientierung (pref1 ) sowie Halb-
wertsbreite der Proﬁl-Funktion (X ) kann der Tabelle entnommen werden.
T [ ◦C] HT [w%] LT [w%] Co3O4 cHT [A˚] c/a XHT pref1HT Rwp
300 72 27 0 14.08 5.01 1.09 0.15 11.1
400 94 4 2 14.09 5.01 0.52 0.21 10.5
500 93 3 4 14.06 5.00 0.43 0.23 11.9
600 90 1 9 14.02 4.99 0.34 0.31 14.0
Eine Rietveld-Analyse der in Abbildung 8.2 gezeigten XRD-Daten erwies sich als
schwierig. Gru¨nde hierfu¨r waren neben der ausgepra¨gten Texturierung, das Vor-
liegen verschiedener zusa¨tzlicher Phasen, wie unter anderem Co3O4, deren Anteile
sich abha¨ngig von der Abscheidetemperatur a¨nderten.
Konsistente Anpassungen innerhalb dieser Messreihe wurden durch Einbeziehung
der HT- und der rhomboedrischen LT-Phase des LiCoO2 (s.u.), sowie der Verunrei-
nigungsphase Co3O4 erhalten. Eine weitere mo¨gliche Verunreinigungsphase, CoO,
konnte anhand der XRD-Daten ausgeschlossen werden2. Die Gu¨te der Rietveld-
Verfeinerung la¨sst nur eine qualitative Diskussion der Daten zu (Gu¨tefaktor Rwp).
Nimmt man die Informationen aus Raman- (Kapitel 8.2) und XPS-Experimenten
(Kapitel 10) hinzu, so kann aus den hier eher tendenziellen Beobachtungen dennoch
ein schlu¨ssiges Gesamtbild erhalten werden.
Da wie bereits erwa¨hnt weder Raman- noch XRD-Daten eindeutige Hinweise auf
die spinellabgeleitete LT-Modiﬁkation des LiCoO2 lieferten, wurde fu¨r die Verfei-
nerung der bei tiefen Temperaturen hergestellten Schichten, gema¨ß Gummov et al.
[39], ebenfalls ein schichtartiges Strukturmodell mit hexagonaler Indizierung fu¨r
diese Phase verwendet (JCPDS 82-329). Die Gitterparameter dieser rhomboedri-
schen LT-Phase wurden von den Autoren mit a = 2.82650 A˚ und c = 13.89000 A˚
angegeben. Dagegen liegen die des HT-LiCoO2 bei a = 2.81498 A˚ und c = 14.0493 A˚
(JCPDS 50-653). Die c/a-Verha¨ltnisse dieser beiden Modiﬁkationen liegen somit bei
c/aLT=4,91 und c/aHT=4,99. Die kubische Co3O4-Phase (Fd3m) tritt bei ho¨her-
en Abscheidetemperaturen unter sauerstoﬀdeﬁzienten Bedingungen auf. Dies geht
2Allerdings deuten die in-situ XPS Analysen auf die Ausbildung von CoO unter UHV-
Bedingungen hin. Es ist denkbar, dass vor den ex-situ durchgefu¨hrten XRD- und Raman-
Messungen bereits die Oxidation CoO → Co3O4 stattfand.
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ebenfalls aus den Raman-Untersuchungen hervor (siehe Kapitel 8.2.3) und indirekt
aus den Sto¨chiometriebetrachtungen der XPS Analysen (Abschnitt 10.1.3). Der Li-
teraturwert fu¨r den Gitterparameter wurde mit a = 8.084 A˚ angegeben (JCPDS
43-1003).
Die starke Vorzugsorientierung der Schichten vermindert die Anzahl der beob-
achtbaren Reﬂexe. Aus diesem Grund mussten die freien Parameter der Rietveld-
Verfeinerung sinnvoll gewa¨hlt werden. Reﬂexe die vom Si-Substrat herru¨hren wur-
den in der Anpassung zudem ausgeblendet. Als Kurvenproﬁl zur Beschreibung
der untergrundkorrigierten Daten wurde die Thompson-Cox-Hastings-Funktion ge-
wa¨hlt (pseudo-Voigt, Npr=7), fu¨r die beobachtete Vorzugsorientierung die March-
Funktion. Fu¨r den Parameter pref1 der March-Funktion wurden Werte im Bereich
des Pla¨ttchenwachstums von 0 (keine Vorzugsorientierung) bis 0.5 (extreme Tex-
tur) erhalten (0.5–1 wu¨rde kolumnaren Wachstum entsprechen). Im Falle du¨nner
Schichten ist diese Art der Kornorientierung durchaus sinnvoll. Wie Tabelle 8.1
zu entnehmen ist, nimmt die Vorzugsorientierung mit steigender Temperatur zu.
Ebenso konnte eine Abnahme der Halbwertsbreite der Proﬁl-Funktion beobachtet
werden (Parameter X ). Beide Beobachtungen deuten auf eine erho¨hte Kristalli-
nita¨t und Homogenita¨t der Schichten mit steigender Substrattemperatur hin (ver-
gleiche mit HRSEM-Untersuchungen in Kapitel 9.1). Daneben tritt eine minimale
A¨nderung des Gitterparameters c des LiCoO2 auf. Der Gitterparameter a wurde
konstant gehalten, da zu wenig Informationen zu Absta¨nden in der ab-Ebene aus
den Daten hervorgehen. Die Abnahme des Gitterparameters c ist mo¨glicherweise
mit Abweichungen von der Sto¨chiometrie zu erkla¨ren, die in den zugeho¨rigen XPS-
Spektren dieser Pra¨parationsreihe beobachtet wurden (Abschnitt 10.1.3). Jedoch
hat diese Variation praktisch keinen Einﬂuss auf das c/a-Verha¨ltnis. Insbesondere
bei niedrigen Abscheidetemperaturen kam es zur Bildung verschiedener Li-Phasen
an der Oberﬂa¨che. Zumindest in den oberﬂa¨chennahen Bereichen kann dies mit
einer partiellen Deinterkalation verbunden sein, die zur Expansion entlang der c-
Achse des Systems fu¨hrt. Diese A¨nderung ist jedoch sehr gering verglichen mit der
bei der elektrochemischen (De-)Interkalation von Lithium (siehe Kap. 3.3.1; cx=1=
14.1 A˚ (c/a= 4.98) → cx=0.5= 14.5 A˚ (c/a= 5.16)). Fu¨r ho¨here Temperaturen hin-
gegen wurde ein zunehmender Verlust an Sauerstoﬀ verzeichnet (bei konstanten
Ar:O2-Mischungsverha¨ltnis). Beide Eﬀekte ko¨nnen (gegenla¨uﬁgen) Einﬂuss auf den
Abstand der CoO2-Lagen in LiCoO2 haben. Der Abstand wird vor allem durch die
repulsiven Kra¨fte zwischen den Sauerstoﬄagen bestimmt. In diesem einfachen Bild
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vermindern zwischen diese Lagen interkalierte Li+-Ionen und vorhandene Sauer-
stoﬀfehlstellen eine solche Abstoßung.
Die rudimenta¨re Phasenanalyse mittels der Rietveld-Verfeinerung ist in Tabelle 8.1
zusammengefasst. Der große Fehler (≈ 10-40%) bei der Anpassung erlaubt wieder-
um nur eine tendenzielle Diskussion der Phasenformierung. Bei niedrigen Tempe-
raturen wurde neben der HT-Phase auch ein deutlicher Anteil der LT-Modiﬁkation
beobachtet. Mit steigender Pra¨parationstemperatur nimmt dieser Phaseanteil zwar
ab, jedoch wird bei hohen Temperaturen die Verunreinigungsphase Co3O4 nachge-
wiesen. Die Bildung von Co3O4 wird durch ein Sauerstoﬀdeﬁzit begu¨nstigt, kann
aber durch Anpassung der Ar:O2-Gasmischung an die jeweilige Temperatur ausge-
glichen werden, wie in der Raman- (Kapitel 8.2.3) und XPS-Untersuchung (Kapitel
10.1.3) gezeigt werden konnte.
8.2 Untersuchung du¨nner LiMO2-Schichten mittels
Raman-Spektroskopie
Mittels XRD alleine ist eine eindeutige Bestimmung der LiCoO2-Struktur nur sch-
wer mo¨glich, insbesondere im Falle du¨nner Schichten, die in aller Regel eine starke
Vorzugsorientierung aufweisen. Beispielsweise gelang bei Filmen mit einer (003)-
Vorzugsorientierung keine Unterscheidung von LT- und HT-Phase anhand der XRD
Beugungsmuster [158]. Die Raman-Spektroskopie ist hier eine hilfreiche Methode
zur Unterscheidung der vorliegenden (lokalen) Symmetrien [38, 66, 97], durch ei-
ne einfache und schnelle Phasenanalyse auf Fingerprint-Basis. Der Großteil der
hier aufgefu¨hrten Messungen wurde im Institut fu¨r Chemische Technologien und
Analytik der TU-Wien in der Gruppe von Prof. B. Lendl durchgefu¨hrt.
8.2.1 Identiﬁzierung von Kristallstruktur und Symmetrie der
LiCoO2-Phasen
U¨ber eine gruppentheoretische Analyse3 lassen sich die irreduziblen Darstellungen
der Schwingungsmoden in LiCoO2 ableiten [40]. Die kubische Spinellphase (LT)
3Bei der Faktorgruppenanalyse werden u¨ber die vorliegende Punktsymmetrie anhand von Cha-
raktertafeln (correlation tables) die mo¨glichen Bewegungsmoden fu¨r jedes Element abha¨ngig
von der Symmetrie des Gitterplatzes ermittelt (FK: minus trans./rot.).
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mit der Raumgruppe Fd3m (Punktgruppe Oh) besitzt demnach vier Raman-aktive
Moden, die den Symmetrien A1g, Eg und zwei F2g entsprechen. Fu¨r die hexagonale
Phase (HT) mit der Raumgruppe R3¯m (Punktgruppe D53d) werden hingegen nur
die A1g- und Eg-Moden erwartet. Die irreduziblen Darstellungen der schichtartig
aufgebauten HT-Modiﬁkation des LiCoO2 (Raumgruppe R3¯m, Punktgruppe D
5
3d)
lauten gema¨ß Huang et al. [38]:
Γ(Li) = Γ(Co) = A2u + Eu (8.1)
und
Γ(O) = A1g + Eg + A2u + Eu (8.2)
Die irreduzible Darstellung der optischen Moden lauten daher:
Γvib = Γ(Li) + Γ(Co) + Γ(O)− Γtrans = AR1g + ERg + 2AIR2u + 2EIRu (8.3)
Entsprechend werden fu¨r die Spinellstruktur (Raumgruppe Fd3m, Punktgruppe
Oh) folgende irreduziblen Darstellungen erhalten:
Γ(Li) = Γ(Co) = A2u + Eu + 2F2u (8.4)
und
Γ(O) = A1g + Eg + F1g + 2F2g + A2u + Eu + 2F1u + F2u (8.5)
Daraus ergeben sich folgende optische Moden:


















Hier bezeichnet R Raman-aktive, IR IR-aktive Schwingungsmoden und mit N ge-
kennzeichnete Schwingungsmoden zeigen weder Raman- noch IR-Aktivita¨t (akus-
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tische Moden im Zentrum der Brillouin-Zone).
Huang et al. untersuchten die HT- und LT-Phase des LiCoO2 mit Raman-Spektros-
kopie [38]. Es konnte gezeigt werden, dass die Raman-Spektroskopie eine einfache
und schnelle Unterscheidung der beiden Modiﬁkationen des LiCoO2 ermo¨glicht.
Entsprechend der theoretischen U¨berlegungen wurden zwei Raman-Banden fu¨r die
HT-Phase beobachtet, bei Raman-shifts von 486 cm−1 und 595 cm−1, und vier Ban-
den bei 445 cm−1, 478 cm−1, 583 cm−1 und 603 cm−1 im Falle des LT-LiCoO2.
Eine eindeutige Zuordnung der Raman-aktiven Schwingungsmoden von HT-LiCoO2
zu den Bindungssymmetrien erfolgte durch Inaba et al. mit polarisiertem Licht an
(00l)-orientierten PLD-Filmen, die allerdings keine Vorzugsorientierung in der ab-
Ebene besaßen [66]. Die A¨quivalenz der a- und b-Achsen in der Raumgruppe R3¯m
erlaubt dennoch eine polarisationsabha¨ngige Messung, da die Polarisierbarkeit von
α(A1g) und α(Eg) in x- und y-Richtung identisch ist (αxx = αyy). Gemessen wurde
in 180◦-Ru¨ckstreugeometrie parallel zur c-Achse der texturierten Schicht (Porto-
Notation4: Z( )Z). Die relativen Intensita¨ten der Z(XX)Z bzw. Z(YY)Z polarisierten
Spektren entsprechen denen der unpolarisierten Messungen, da in dieser Geome-
trie sowohl α(A1g), als auch α(Eg), jeweils mit αxx = αyy Komponenten, versta¨rkt
werden. Im Gegensatz dazu liefert die Z(XY)Z bzw. Z(YX)Z Konﬁguration eine
deutlich erho¨hte relative Intensita¨t der Bande bei 486 cm−1. Hier sollte nur eine
Versta¨rkung der Eg-Bande erfolgen, da αxy = αyx=0 in α(A1g). Somit erfolgte eine
Zuordnung der 486 cm−1-Bande zur Eg-Mode und 596 cm−1 zur A1g-Bande. Von
Perkins et al. wurden fu¨r einen phasenreinen HT-Film mit Schichtstruktur eben-
falls Bandenpositionen von 486 cm−1 und 596 cm−1 angegeben [97].
Bei den Raman-Banden handelt es sich im Wesentlichen um Co–O Streck- und O–
Co–O Biegeschwingungen der Sauerstoﬀatome, mit sehr geringen Beimischungen
von Li–O Moden, erkennbar anhand eines geringen 6Li-Isotopenshifts [38]. Der A1g-
Mode entspricht einer entgegen gesetzten Bewegung zweier Sauerstoﬀatome parallel
zur c-Achse, im Eg-Mode hingegen schwingen die Atome parallel zu den Lithium-
lagen. Die atomistischen Bewegungen ko¨nnen daher vereinfacht fu¨r A1g als symme-
trische Co–O-Streckschwingung ν(MO6), und fu¨r Eg als O–Co–O-Biegeschwingung
δ(O–M–O) in der hexagonalen Phase angesehen werden (Abb. 8.4) [159]. Die A1g-
Streckschwingung besitzt die ho¨here Frequenz (> Biegeschwingung) und, sofern kei-
4Die Porto-Notation A(BC)D beschreibt die Messgeometrie in (x, y, z) Koordinaten. Hierbei
gibt (A) die Richtung der einfallenden Strahlung an, (B) die Richtung der Polarisation der
einfallenden Strahlung, (C) die Richtung der Polarisation der gestreuten Strahlung, und (D)
die Position der Detektion der gestreuten Strahlung.
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ne Texturierung vorliegt, in etwa die doppelte Intensita¨t der Eg-Bande. Die in den
XRD-Untersuchungen beobachtete starke (00l)-Vorzugsorientierung fu¨hrt bei den
du¨nnen Schichten zu einer deutlichen Versta¨rkung der Eg-Bande (siehe Abbildung
8.7). Von Song et al. wurde dieser Intensita¨tszuwachs allerdings als Anzeichen fu¨r
eine (101)/(104)-Textur angesehen [132]. Song et al. analysierten LiCoO2 Schichten
Abbildung 8.4: Schematische Darstellung der Atombewegung im MO6-
Oktaeder mit ν1(A1g)stretch ≥ ν2(Eg)bend [159].
mit Mikro-Raman-Spektroskopie, die in einen LT-Prozess aus einer LiOH Lo¨sung
abgeschieden wurden [132]. Es traten zwei schwache Banden Eg bei 483 cm
−1 und
A1g 593 cm
−1 auf, die der hexagonalen Schichtstruktur (R3¯m) von LiCoO2 zugeord-
net wurden. Von Kang et al. wurden ebenfalls die strukturellen Unterschiede zwi-
schen der HT- und der LT-Modiﬁkation mit Raman-Spektroskopie analysiert (Abb.
8.5) [29]. Die Eg- und A1g-Banden des HT-LiCoO2 wurden in dieser Untersuchung
bei 487 cm−1 und 596 cm−1 beobachtet. Die LT-Phase zeigte lediglich drei Banden
bei 447 cm−1, 475 cm−1 und 582 cm−1, was nach Meinung der Autoren impliziert,
dass diese Phase strukturell zwischen Schicht- und Spinell-Struktur anzusiedeln
ist. Die sehr breite Bande bei 582 cm−1 kann unter Umsta¨nden auch als spektral
schlecht aufgelo¨ste Doppelstruktur verstanden werden. Eine weitere Untersuchung
zur Charakterisierung der lokalen Struktur der Tieftemperaturphase des LiCoO2
wurde von Mendoza et al. vero¨ﬀentlicht [158]. Die strukturelle Entwicklung du¨nner
Co3O4-Schichten bei der Lithiuminterkalation durch die Reaktion in einem eutek-
tischen Li-Carbonatgemisch bei 650 ◦C (Li2CO3–Na2CO3) wurde abha¨ngig von der
Immersionsdauer spektroskopisch verfolgt (2Co3O4 + 6Li
+ + 3CO2−3 + 1/2O2 →
6LiCoO2 + 3CO2). Fu¨r die LT-Phase wurde die Lage der vier vorhergesagten Ban-
den mit 449 cm−1, 484 cm−1, 590 cm−1 und 605 cm−1 angegeben, die beiden der
HT-Modiﬁkation bei 487 cm−1 und 597 cm−1 (Abb. 8.6).
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Abbildung 8.5: Raman-Spektren von HT- und LT-LiCoO2 nach Kang et al.
[29].
Abbildung 8.6: Raman-Spektren von HT- und LT-LiCoO2 nach Mendoza et
al. [158].
8.2.2 Informationen u¨ber die Kationenordnung aus Raman-Spektren
Neben der Analyse der vorliegenden (lokalen) Symmetrien ko¨nnen strukturelle In-
formationen, wie z.B. die Ordnung der Kationen gewonnen werden. Liegen mehre-
re unterschiedliche Umgebungen im Material vor, stellt das Schwingungsspektrum
eine Superposition dieser lokalen Strukturen dar. Im Vergleich zur Ro¨ntgenbeu-
gung, die ein gewichtetes Mittel gleichartiger Netzebenenabsta¨nde liefert, erha¨lt
man mit der Raman-Spektroskopie in erster Na¨herung eine Superposition aller vor-
liegenden Umgebungen. Die Raman-Streuung ist besonders empﬁndlich gegenu¨ber
strukturellen A¨nderungen in der Sauerstoﬀumgebung, dank dessen großer Polari-















Abbildung 8.7: Verunreinigungsfreie LiCoO2-Pra¨paration bei 650 ◦C. Die hohe
Intensita¨t der Eg-Bande (483 cm−1) relativ zur A1g-Bande (593 cm−1) deutet auf
die fu¨r die Schichten typische (00l)-Textur hin. Die Raman-Bande bei 520 cm−1
wurde einer Schwingung des Si(100)-Substrats zugeordnet.
werden exaktere Informationen u¨ber kurzreichweitige (lokale) Sauerstoﬀ-Kation-
Koordinationen geliefert. Allgemein la¨sst sich sagen, dass die Frequenzlage und die
relativen Intensita¨ten der Schwingungsbanden empﬁndlich sind gegenu¨ber der Ko-
ordinationsgeometrie und der Oxidationszusta¨nde.
Song et al. haben unter Anwendung der Mikro-Raman-Spektroskopie eine laser-
induzierte Phasenumwandlung von hexagonalen LiCoO2 zur einer kubischen lithi-
umdeﬁzienten Phase beobachtet [105]. Mit Erho¨hung der Laserleistung wurde eine
Verbreiterung und die A¨nderung der relativen Intensita¨ten beobachtet, sowie das
Auftreten weiterer Banden. Dieses Verhalten wurde mit der laserinduzierten Reak-
tion der LiCoO2-Schicht mit dem Co-Substrat erkla¨rt. Initiell besaß die HT-Phase
die beiden charakteristischen Eg und A1g Banden bei 478 cm
−1 und 589 cm−1, sowie
zwei schwache Banden bei 523 cm−1 und 682 cm−1. Letztere gewann unter der Lase-
reinwirkung deutlich an Intensita¨t, und wurde einer A1g Raman-Bande zugeordnet
- charakteristisch fu¨r die Schwingungen eines Sauerstoﬀoktaeders in einer kubischen
Phase. Die schwache Bande bei ca. 600 cm−1 wurde der Eg-Mode zugeordnet, und
zwei Banden bei 471 cm−1 und 520 cm−1 den F2g-Moden eines [CoO6]-Oktaeders.
Mit gesteigerter Laserleistung wurde neben dem Intensita¨tszuwachs dieser Banden,
eine Verschiebung zu kleineren Wellenzahlen Wn beobachtet. Von den Autoren
wurde auf die Bildung von CoO oder Co3O4 an der Grenzﬂa¨che Schicht-Substrat
geschlossen, was zu einer Li-armen, kubischen Spinellphase Li1−xCoO2 mit Katio-
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nenunordnung fu¨hren soll.
Julien et al. haben Raman-Spektren von geordneten HT-LiCoO2 und Pulverproben
mit ungeordneter Kationenverteilung verglichen (Abb. 8.8) [157]. In beiden System
wurden Bandenpositionen von 485 cm−1 und 595 cm−1 angegeben. Die ungeordnete
Probe zeigt eine nur schwach ausgepra¨gte Eg-Bande und eine Verbreiterung der
A1g-Bande.
In einem idealen Kristall zeigt die Gitterdynamik durch die Periodizita¨t der Struk-
Abbildung 8.8: Einﬂuss der Kationenordnung auf die Raman-Spektren von
HT-LiCoO2 [157].
tur wellenartige Normal-Moden mit unendlicher Ausdehnung. In realen Kristallen
hingegen ist die Moden-Korrelationsfunktion endlich, bedingt durch verschiedene
Defekte und Da¨mpfungsmechanismen, aber groß gegenu¨ber der Wellenla¨nge der
Strahlung. Mit dem Verlust der Translationssymmetrie in amorphen Materialien
kommt es zur Lokalisierung der Korrelationsfunktion. Moden mit einer Korrelati-
onsla¨nge kleiner 1/10 der optischen Wellenla¨nge (cw Ar-Ion Laser λi = 514.5 nm →
Lcrit ≈ 400 A˚) ko¨nnen nicht mit einem einzigen Wellenvektor beschrieben werden
und gehorchen nicht der klassischen Moment-Auswahlregel [160], die besagt, dass
Streuung bei Frequenzen ωj nur dann auftritt, wenn die Schwingungsmode k einen
Wellenvektor 





(i: einfallend, s: gestreut).
Erkla¨rt werden kann das Auftreten zusa¨tzlicher Banden daher mit dem Zusam-
menbruch der Moment-Auswahlregel. Zum einen bedingt durch eine (vollsta¨ndige)
Unordnung in einem der Kationenuntergitter (A-/B-Ion), die dazu fu¨hrt, dass an
bestimmten Punkten der Brillouin-Zone Streuung mo¨glich wird.
8.2 Raman-Spektroskopie 109
Ein anderer Ansatz geht davon aus, dass speziell in amorphen Systemen lokal geord-
nete Bereiche mit einer, jeweils voneinander abweichenden, Symmetrie existieren,
die die Raman-Streuung erlaubt. Beide Ansa¨tze schließen sich im System LiCoO2
nicht zwingend aus, vielmehr sind Beitra¨ge von beiden Eﬀekten zu erwarten.
Die experimentell beobachtete Verbreiterung von Banden in den Schwingungsspek-
tren und die Abnahme der Schwingugsfrequenzen bei niedrigen Temperaturen kann
mit einer unterschiedlichen Kationenanordnung erkla¨rt werden. Diese Eﬀekte sind
bekannt fu¨r die Ordnung in ABO3 Perovskiten [161]. Fu¨r LiCoO2 und die Lithium-
deinterkalation aus LiCoO2 wurde ein vergleichbares Verhalten beobachtet [66, 162].
Die Frequenzverschiebungen in den eigenen Messungen (Abbildung 8.9) ko¨nnen
durch gea¨nderte Bindungsabsta¨nde und/oder Koordinationen hervorgerufen wer-
den. Der nicht-lineare Verlauf der Frequenzverschiebung der Raman-Banden in
Abha¨ngigkeit von der Substrattemperatur ist in Abbildung 8.10 fu¨r zwei Gaszu-
sammensetzungen dargestellt. Die Auswertung dieser Raman-Daten erfolgte u¨ber
eine Anpassung der Banden mit Voigt-Funktionen. Die absolute Intensita¨t der ein-
zelnen Messungen wurde zuvor auf das Niveau des Untergrundes normiert, eine
Bestimmung der absoluten Streuintensita¨t ist auf Grund der variablen Optik eines
konvokalen Raman-Spektrometers nur schwer mo¨glich ist.
In der Entwicklung der Bandenpositionen ko¨nnen zwei Bereiche unterschieden wer-
den. Bis zu einer Substrattemperatur von 400 ◦C ist eine deutliche A¨nderung der
Wellenzahlen fu¨r die Eg- sowie A1g-Banden zu beobachten (ΔWn= 10–12 cm
−1).
Oberhalb von 400 ◦C sind die Positionen der Banden nahezu konstant, wobei bei
600 ◦C eine leichte Abnahme zu verzeichnen ist.
Die Variation der Substrattemperatur wa¨hrend der Sputterdeposition vera¨ndert
die Wachstumsbedingungen und hat Auswirkungen auf die Kristallinita¨t sowie die
Sto¨chiometrie der du¨nnen Schichten. Anhand von XPS-Messungen, die in Kapitel
10.1 behandelt werden, konnte gezeigt werden, dass bei konstanter Zusammenset-
zung des Sputtergases (Ar/O2-Verha¨ltnis) bei tiefen Temperaturen eher oxidier-
te und bei ho¨heren Temperaturen reduzierte Schichten erhalten werden. Aus den
XPS-Messungen geht ebenfalls hervor, dass sich bis zu Temperaturen um 300 ◦C
Lithiumfremdphasen an der Oberﬂa¨che bildeten und auch der Co4+-Anteil (Lithi-
umdeﬁzit) in den Co2p-Rumpfniveaus dadurch erho¨ht wird (Abschnitt 10.1.3). Mit
ho¨heren Abscheidetemperaturen erfolgt eine Reduktion des Materials durch einen
verringerten Sauerstoﬀgehalt. Insgesamt zeigen die Schichten in diesen Messungen
ein solid-solution-artiges Verhalten. Bei Abweichungen von der Sto¨chiometrie wur-
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de hierbei ein konstantes Verha¨ltnis von Li zu O beobachtet, was eine Kopplung
dieser Defekte vermuten la¨sst. Zudem treten Abha¨ngig davon unterschiedliche Oxi-
dationsstufen des Kobalts auf (Co2+ und Co4+ neben Co3+).
Denkbar ist, dass die beobachtete Raman-Verschiebung durch eine Phasenumwand-
lung hervorgerufen bzw. durch eine A¨nderung der Sto¨chiometrie der Schichten,
wie sie in den XPS-Untersuchungen beobachtet wurde (Kapitel 10.1.3). Bei nied-
rigen Substrattemperaturen kann neben der HT-Phase auch die LT-Modiﬁkation
von LiCoO2 vorliegen. Allerdings sind die Raman-Signatur dieser Phase in den
Messungen (siehe Abbildung 8.9) nicht eindeutig nachzuweisen. Fu¨r die gesamte
Pra¨parationsreihe treten zwei Banden auf (typisch fu¨r HT-LiCoO2), die bei niedri-
gen Temperaturen verbreitert sind. Anhand der Referenz Spektren fu¨r die LT-Phase
in Abbildungen 8.5 und 8.6 ist aber zu erkennen, dass die zusa¨tzlichen Komponen-
ten dieser Phase im Vergleich zu HT-LiCoO2 bei kleineren Wellenzahlen auftreten.
Es ist daher denkbar, dass a¨hnlich wie in den Messungen von Kang et al. (Abbil-
dung 8.5) die Doppelstruktur der beiden Banden nicht aufgelo¨st ist. Mo¨glicherweise
ﬁndet mit der Erho¨hung der Substrattemperatur daher ein dennoch ein graduel-
ler U¨bergang der LT-Phase bzw. eines LT/HT-Mischphase in die HT-Modiﬁkation
statt. Hinweise auf das Vorliegen der LT-Modiﬁkation bei Temperaturen um 300 ◦C
wurde aus XRD-Messungen erhalten (Abschnitt 8.1), bei ho¨heren Temperaturen
tritt diese Phase nicht mehr auf.
Im zweiten Temperaturbereich oberhalb von 400 ◦C ist die Position der Raman-
Banden nahezu konstant. Die geringe Halbwertsbreite der Banden sowie Wellen-
zahlen von etwa 485 cm−1 fu¨r Eg- und 495 cm−1 fu¨r A1g-Bande lassen auf die
HT-Phase schließen. Bei 600 ◦C sind etwas niedrigere Wellenzahlen zu beobachten,
mo¨glicherweise bedingt durch die Reduktion des Materials (Sauerstoﬀfehlstellen),
die abha¨ngig vom Sauerstoﬀpartialdruck auch zur Bildung von Co3O4 fu¨hren kann
(Abschnitt 8.2.3).
Diese Raman-Untersuchung deutet zusammen mit den Ergebnissen aus der XRD-
und XPS-Analyse auf Phasenumwandlungen hin, die u¨ber den gesamten Tempe-
raturbereich stattﬁnden und Auswirkungen auf die Position der Raman-Banden




, mit k der
Kraftkonstante und μ der reduzierten Masse erhalten werden. Mit der Phasenum-
wandlung und dem variierten Oxidationsgrad der Schichten bzw. der Schichtsto¨chio-
metrie ist sowohl eine A¨nderung der Bindungsabsta¨nde bzw. Bindungssta¨rke und
damit der Kraftkonstante, als auch der reduzierten Masse der beteiligten Co- und
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O-Ionen zu erwarten. Bei niedrigen Temperaturen fu¨hrt die Unordnung des Systems
durch die geringe Kristallinita¨t und die damit korrelierte Kationenunordnung (Fehl-
besetzung von Li-Gitterpla¨tzen (3b) durch Co-Ionen (3a) und umgekehrt) neben
der kleineren Raman-Verschiebung (softening) zudem zu einer Verbreiterung der
Raman-Banden. Bei ho¨heren Temperaturen ab 400 ◦C liegt vor allem HT-LiCoO2
vor, das aber sich allerdings bei zu niedrigen Sauerstoﬀgehalt im Prozessgas zu
Co3O4 zersetzen kann.
Mit der Unordnung im Kationensubgitter (siehe Kapitel 5.1.3) bei niedrigen Pra¨pa-
rationstemperaturen kommt es zur Aufhebung der Translationssymmetrie des Sys-
tems. Kobalt kann im Falle einer Kationenunordnung 3b Pla¨tze in den Lithiumla-
gen einnehmen. Auch ist eine zufa¨llige Besetzung der Kobaltpla¨tze (3a) (Leerstel-
len) denkbar. Weitere Ursachen fu¨r eine strukturelle Unordnung ko¨nnen Gitterver-
zerrungen um die Kationen innerhalb der CoO2-Lagen sein, beispielsweise durch
vorliegende O-Fehlstellen. Zudem existieren abha¨ngig vom Lithiumgehalt formal
Co4+-Ionen neben Co3+ auf 3a Pla¨tzen. Mit der resultierenden Erniedrigung der
Symmetrie wird ein Zusammenbruch der Auswahlregeln erwartet, was das Auftre-
ten von verbreiterten Banden und zusa¨tzlichen schwachen Moden erkla¨ren kann,
etwa durch die Aufspaltung zuvor entarteter Schwingungszusta¨nde. Auch sind bei
dem Verlust des Inversionszentrums IR- und Raman-Moden nicht mehr zwingend
komplementa¨r. Die strukturelle Unordnung verleiht einer schichtartigen Struktur
einen sta¨rkeren 3D-Charakter, der zu einer modiﬁzierten Spinellstruktur fu¨hren
kann.
In den hier aufgefu¨hrten Abscheidungen ist wie bereits erwa¨hnt vor allem bei nied-
rigen Temperaturen eine deutliche Abweichung von der Sto¨chiometrie (XPS) be-
obachtet worden. Auch weist das Material nur einen geringen Grad der Kristal-
linita¨t auf. Die XRD-Messungen zeigen hier erst ab ca. 300 ◦C Reﬂexe. Die aus
den Raman-Daten extrahierte Entwicklung der Kristallinita¨t ist in Abbildung 8.11
dargestellt. Als kristalline Anteile wurden in der Anpassung die klar ausgepra¨gten
Raman-Banden angesehen, wa¨hrend der breite Untergrund bei niedrigen Pra¨para-
tionstemperaturen amorphen Bereichen zugerechnet wurden. Insgesamt muss aber
bei dem Vergleich der Intensita¨ten verschiedener Phasen beachtet werden, dass die-
se eine unterschiedliche Streueﬃzienz besitzen ko¨nnen. Die Raman-Streueﬃzienz
ha¨ngt mit den elektronischen Eigenschaften des Materials zusammen5. Bei LiCoO2
5Ein Anstieg der Leitfa¨higkeit, d.h. eine erho¨hte Ladungstra¨gerkonzentration, steigert 1. die Po-
larisierbarkeit und 2. das Reﬂektionsvermo¨gen. Elektronen werden zu Schwingungen angeregt
und wirken daher selbst als Hertzsche Dipole, wodurch ein Gegenfeld erzeugt wird, das das




































Abbildung 8.9: Raman-Spektren von bei verschiedenen Temperaturen auf
Si(100)-Wafern abgeschiedenen LiCoO2-Schichten. Es sind zwei Messreihen fu¨r
Pra¨parationen mit einem unterschiedlichen Ar:O2-Verha¨ltnis im Prozessgas von
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Abbildung 8.10: Abha¨ngig von den Pra¨parationsbedingungen wurde eine Ver-
schiebung der Bandenpositionen beobachtet. Die Lage a¨ndert sich fu¨r Substrat-
temperaturen zwischen 100–600 ◦C um etwa 10–12 Wellenzahlen
.
kommt es durch den Metall-Isolator-U¨bergang zu einer sprunghaften A¨nderung der
Konzentration freier Ladungstra¨ger. Auch fu¨r die Verunreinigung Co3O4 ist daher
ebenfalls eine abweichende Streufa¨higkeit zu erwarten.
Der Einﬂuss der Kationenordnung bzw. der Kristallinita¨t auf die Batterieperfor-
manz wurde von Julien et al. untersucht [157]. Anhand der elektrochemischen
Eigenschaften von, bei verschiedenen Temperaturen pra¨parierten PLD-Schichten,
wurde gefolgert, dass die Zellspannung von der strukturellen Anordnung in der
Schicht abha¨ngt, die wiederum vor allem durch die Substrattemperatur beeinﬂusst
wird.
erzeugende Feld aus dem Festko¨rper dra¨ngt. Die optische Eindringtiefe (optical skin depth) ver-
mindert sich durch die eﬀektive Absorption, und als Folge kann eine starke elastische Reﬂektion
beobachtet werden (Metalle). Mit der Eindringtiefe vermindert sich das Anregungsvolumen,
und damit die gestreute Raman-Intensita¨t, die gegeben ist durch IRS α Ω · σRS (Ω: Volumen,
Wirkungsquerschnitt: σRS).


















Abbildung 8.11: Die Entwicklung der Kristallinita¨t kann anhand des Verha¨lt-
nisses der Streubeitra¨ge der eher amorphen bzw. kristallinen Anteile in den Spek-
tren verfolgt werden.
8.2.3 Verunreinigungsphase Co3O4
Bei der Analyse der unter unterschiedlichen Bedingungen durchgefu¨hrten Pra¨pa-
rationen wurde in den Raman-Spektren neben LiCoO2 die Verunreinigungsphase
Co3O4 nachgewiesen. Die Bildung dieser Phase, d.h. die Formierung von Co
3+ und
Co2+, wird durch einen zu geringen Sauerstoﬀpartialdruck p(O2) im Verha¨ltnis
zur Substrattemperatur begu¨nstigt. Es hat sich gezeigt das insbesondere bei hohen
Temperaturen eine Anpassung des absoluten p(O2) an die jeweilige Temperatur
no¨tig ist, um diese Reaktion zu vermeiden (siehe Tabelle 8.2.3).
Perkins et al. haben ebenfalls mit Hilfe der Raman-Spektroskopie die Verunrei-
nigungsphase Co3O4 bei der PLD Abscheidung von LiCoO2 und LiCo0.5Al0.5O2
identiﬁzieren ko¨nnen [97]. Der Anteil dieser Fremdphase verringerte sich mit stei-
gender Substrattemperatur von 300–700 ◦C und steigendem Sauerstoﬀpartialdruck
(50< p(O2)< 300mTorr). Allerdings wurde fu¨r eine konstante Substrattempera-
tur von 400 ◦C festgestellt, dass der Co3O4-Anteil scheinbar mit erho¨htem p(O2)>
1000mTorr zunimmt. Als Erkla¨rung wurde hier die A¨nderung der intrinsischen
Streueﬃzienz angefu¨hrt.
Liao et al. haben bei der bei der Rf-Magnetron-Abscheidung von LiCoO2 eben-
falls das Auftreten der Fremdphase Co3O4 in Raman Spektren beobachtet [99].
Schichten die bei 250 ◦C abgeschieden wurden unter einem Sauerstoﬀpartialdruck
von 5–10mTorr, konnten durch einen Temperschritt bei 500-700 ◦C in einphasiges
HT-LiCoO2 u¨berfu¨hrt werden. Die zugeho¨rigen Schwingungsbanden Eg und A1g
der as-grown Filme wurden bei 468 cm−1 und 582 cm−1 beobachtet, die der getem-
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Tabelle 8.3: Der relative Phasenanteil der Co3O4-Verunreinigung kann durch
Anpassung des Sauerstoﬀpartialdrucks im Prozessgas minimiert werden. Das hier
gezeigte spektrale Intensita¨tsverha¨ltnis gibt allerdings nicht die absoluten Pha-
senanteile an, auf Grund der vermutlich unterschiedlichen, aber nicht bekannten
Streueﬃzienzen.




perten Proben bei 487 cm−1 und 597 cm−1. Fu¨r abweichende Partialdru¨cke wu¨rde
zusa¨tzlich Co3O4 nachgewiesen, das anhand der Raman-Banden bei 487 cm
−1 und
597 cm−1 identiﬁziert wurde [97]. Die Bildung von Co3O4 kann fu¨r niedrige Parti-
aldru¨cke auf ein zu geringes Sauerstoﬀangebot zuru¨ckgefu¨hrt werden. Das Auftreten
von Co3O4 bei hohen p(O2) ist mitunter durch eine vorliegende Lithiumdeﬁzienz
in den Schichten bedingt. Denkbar ist, dass im Plasma formierte Sauerstoﬃonen
auf das Substrat beschleunigt werden und dort bevorzugt, auf Grund der geringen
Masse, Lithiumatome aus der Oberﬂa¨che heraussputtern. Das von Kang et al. auf-
genommene Raman-Spektrum einer Co3O4-Schicht lieferte Banden bei 480 cm
−1,
520 cm−1, 618 cm−1 und 688 cm−1 [158]. Die Zuordnung der Banden erfolge mit Hilfe
polarisationsabha¨ngiger Messungen an Co3O4-Pulver durch Hadjiev et al. [163]. So
entstammen die Banden bei 194.4 cm−1, 521.6 cm−1 und 618.4 cm−1 den F2g-Moden,
die bei 482.4 cm−1 und 691.0 cm−1 den Moden Eg und A1g. Die irreduziblen Dar-
stellungen der Faktorgruppe Oh sind Gleichung 8.6 auf Seite 103 zu entnehmen.
Eine U¨bersicht der u¨ber die spektralen Komponenten ist in Abbildung 8.12 gege-
ben. Aufgefu¨hrt sind Referenzmessungen eines Si(100)-Substrates und einer Co3O4-
Pulverprobe sowie Messungen einer verunreinigungsfreien HT-LiCoO2-Schicht und
einer LiCoO2-Pra¨paration mit hohem Co3O4-Anteil. U¨ber einen Vergleich dieser
Messungen die nicht von HT-LiCoO2 stammenden Banden Co3O4-Verunreinigung-
en zugeordnet werden bzw. einer Si-Bande des Substrates.
Mittels des konvokalen Raman-Spekrometers konnten auch tiefenaufgelo¨ste Mes-
sungen durchgefu¨hrt werden (Abbildung 8.13). Aus den Spektren einer kontami-
nationsreichen Pra¨paration geht hervor, dass die Co3O4-Phase vor allem an der
Oberﬂa¨che vorliegt. Typischerweise fa¨llt die Intensita¨t bei Verwendung eines 100x-
Objektivs 0.7μm außerhalb des Fokuspunktes um ungefa¨hr 50% ab und geht bei
einem z-Abstand von 5μm gegen Null. Bei einer Schichtdicke von 2μm wurden da-

















Abbildung 8.12: Referenzmessungen von einer verunreinigungsfreien HT-
LiCoO2-Schicht, einer Co3O4-Pulverprobe, dem Si(100)-Substrat, sowie einer
stark mit Co3O4 kontaminierten LiCoO2-Pra¨paration.
her auf 0μm, -1μm und -5μm relativ zur Oberﬂa¨che fokussiert. Fu¨r den Fokuspunkt
von -5μm wurde kein Signal mehr vom oberﬂa¨chennahen Bereich detektiert. Dies
Spektrum zeigt im Wesentlichen die Banden des HT-LiCoO2. Hingegen wird bei
0μm und -1μm eine U¨berlagerung der Signale von Co3O4 und LiCoO2 beobachtet.
Wie in Abbildung 8.7 dargestellt, wurde die Raman-Bande bei etwa 520 cm−1 dem
Si(100)-Substrat zugeordnet (Vergleiche auch 8.12). Anzumerken ist an dieser Stel-
le, dass im Bereich dieser Wellenzahlen allerdings auch die Schwingungsbande von
Li2O liegt, das auch als Verunreinigungsphase in Betracht gezogen werden muss.
Von Choi et al. wurde eine Wellenzahl von 527 cm−1 fu¨r die Li–O-Streckschwingung
in Li2O berichtet [164]. In XPS-Messungen (Kapitel 10.0.2) wurde diese Phase zwar
nachgewiesen, jedoch waren die relativen, an der Oberﬂa¨che vorliegenden Anteile in
dieser Pra¨parationsserie vergleichsweise gering und in Raman-Analysen mit ho¨herer
Empﬁndlichkeit gegenu¨ber dem Volumenmaterial zu vernachla¨ssigen. Die hohe In-
tensita¨t der Raman-Bande sowie die geringe Halbwertsbreite la¨sst darauf schließen,















Abbildung 8.13: Die Co3O4-Kontamination scheint an der Oberﬂa¨che der
Schichten vorzuliegen. In den aufgefu¨hrten Spektren einer 2μm dicken Schicht




9.1 Rasterelektronenmikroskopische Analyse du¨nner
LiCoO2-Schichten
Bei der Rf-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung stehen eine Reihe von Parametern
zur Verfu¨gung, die das Schichtwachstum merklich beeinﬂussen ko¨nnen (Abschnitt
7.3.1). Die Analyse der Morphologie gesputterter LiCoO2-Du¨nnschichtkathoden er-
haltenen mittels hochauﬂo¨sender Rasterelektronenmikroskopie hat gezeigt, dass vor
allem bei der Variation der Substrattemperatur und Depositionsrate deutliche Un-
terschiede in der Mikrostruktur der Schichten auftreten. In Abbildung 9.1 und 9.2
sind elektronenmikroskopische Aufnahmen von Schichtoberﬂa¨chen aufgefu¨hrt. Bei
der Pra¨paration wurden Substrattemperaturen von 400, 500 und 600 ◦C gewa¨hlt.
Fu¨r diesen Temperaturbereich konnten mit XRD und Raman-Untersuchungen kris-
talline Schichten nachgewiesen werden (Kapitel 8). Die hier gezeigten LiCoO2-
Schichten wurden auf Si-Substraten abgeschieden und besaßen alle eine (003)-
Vorzugsorientierung. Die Wachstumsrate R [ nm
min
] dieser Pra¨parationsserie wurde
durch Anpassung der eingekoppelten Rf-Leistung (R ∝ P ) und den Substrat–
Target-Abstand (R ∝ d2S−−T ) eingestellt. Die Bestimmung der Aufwachsraten er-
folgte u¨ber die Schichtdicke einiger Proben unter Beru¨cksichtigung der Depositions-
dauer. Die Schichtdicke konnte aus dem Querschnitt der Schicht im HRSEM erhal-
ten werden (Abbildung 9.1). Da bei der Pra¨paration teilweise mit unterschiedlichen
Ar/O2-Mischungsverha¨ltnissen (2:1–1:2) gearbeitet wurde, traten leichte Variationen
der Abscheiderate auf (siehe Abbildung 7.7 auf Seite 91). Aus diesem Grund stellen
die gemittelten Raten, die in in Abbildung 9.2 gegeben sind, lediglich eine Tendenz
dar.
Ein Vergleich der HRSEM-Aufnahmen zeigt deutliche Unterschiede in der Korn-
gro¨ße und Korndichte in Abha¨ngigkeit der Parameter. Bei niedrigen Temperaturen
(400 ◦C) liegen die statistisch ermittelten Korngro¨ßen im Bereich von 100–150 nm,
wobei eine erho¨hte Abscheiderate zu kleineren Ko¨rner fu¨hrt. Entsprechend wurden
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Abbildung 9.1: Querschnitt einer LiCoO2-Schicht die auf einem Si-Wafer
abgeschieden wurde.
Korngro¨ßen von 150–350 nm bei 500 ◦C und 200–500 nm bei 600 ◦C erhalten. Gene-
rell ist also eine Zunahme der Korngro¨ße mit steigender Substrattemperatur und
abnehmender Depositionsrate zu beobachten. Oﬀensichtlich werden unter diesen
Bedingungen Oberﬂa¨chendiﬀusionsprozesse begu¨nstigt. Mit der steigenden mittle-
ren Korngro¨ße und der geringeren Korndichte nimmt dadurch auch die Porosita¨t der
Schichten zu. Infolge einer la¨ngeren Wa¨rmebehandlung ko¨nnen Diﬀusionsprozesse
induziert werden, die zu einer Kornvergro¨berung fu¨hren. Das Kornwachstum ﬁndet
auf Kosten kleinerer Ko¨rner statt, die wa¨hrend des Prozesses aufgelo¨st werden und
das resultierende Material an gro¨ßeren Ko¨rnern angelagert wird. Erkla¨rt wird dies
mit der Minimierung der freien Grenzﬂa¨chenenergie des Systems (Oswald-Reifung).
Entscheidend fu¨r das Diﬀusionsvermo¨gen wa¨hrend der Magnetron-Sputterdeposi-
tion ist daher das Verha¨ltnis aus Temperatur zu Rate. Steigt dieser Wert, so erho¨ht
sich auch die kritische Keimgro¨ße fu¨r ein wachtumsfa¨higes Korn.
Wie auch schon in den vorangegangenen Kapiteln gezeigt werden konnte, ist mit
der Rf-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung prinzipiell eine gezielte Einstellung der
Schichteigenschaften mo¨glich. Die Auswirkungen der unterschiedlichen Schichtmor-
phologien auf das elektrochemische Verhalten der Kathoden konnte im Rahmen
dieser Arbeit jedoch nicht untersucht werden. Ein Einﬂuss von insbesondere der
Korngro¨ßenverteilung und Porosita¨t der Proben ist aber zu erwarten, da beide
Gro¨ßen Auswirkungen auf die Interkalationskinetik und die Stabilita¨t der Katho-
de besitzen. In der Literatur existieren diesbezu¨glich jedoch keine systematischen
Studien fu¨r LiMO2-Du¨nnschichtbatterien.
















































































































































































































Abbildung 9.3: Lade- und Entladekurven von LiCoO2-Du¨nnschichtkathoden
mit den typischen Oxidations- und Reduktionspeaks bei etwa 3.9V. Die I/V-
Messung zeigen eine geringe Polarisation von 40mV. Charakteristisch fu¨r die
schichtartig aufgebaute HT-Modiﬁkation sind die schwachen Strommaxima bei
4.07V und 4.17V. Die Schichten wurden bei 500 und 650 ◦C auf Stahl-Substraten
pra¨pariert.
9.2 Elektrochemische Untersuchung der LiCoO2-Schichten
Die elektrochemische Aktivita¨t der mittels Rf-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung
hergestellten LiCoO2-Kathodenschichten wurde mit Strom-Spannungs-Messungen
(I/V-Messungen) untersucht. Hierzu wurde die Probe in eine sogenannte
”
Swagelok-
Zelle“ integriert, deren Aufbau in Abschnitt 7.3.6 auf Seite 93 geschildert ist. Als
Flu¨ssigelektrolyt diente LiPF6 in einer Lo¨sung aus EC/DMC (LP30, Merck) und als
Anode eine Folie metallischen Lithiums. Die I/V-Kennlinien wurden im reversiblen
Spannungsbereich von 3.5–4.2V vs. Li/Li+ aufgenommen, was einer ausgelagerten
Lithium-Menge von etwa x= 0.5 in LixCoO2 entspricht. In diesem Bereich besitzt
die HT-Phase eine Kapazita¨t von 140 mAh
g
[27, 29]. Der Ablauf der Interkalationsre-
aktion von LiCoO2 und die damit verbundenen strukturellen A¨nderungen wurden
bereits eingehend in Kapitel 3.3.1 beschrieben.
Fu¨r die elektrochemischen Experimente wurden LiCoO2-Schichten auf Stahl-Folien
abgeschieden. Schichten auf Si-Substraten konnten ist Swagelok-Zellen (Abschnitt
7.3.6) nicht untersucht werden, da in dieser Anordnung der elektrische Kontakt
zwischen der Si-Wafer-Ru¨ckseite und der Al-Elektrode (Current-Collector) nicht
ausreichend gegeben war. In einem alternativen Zellaufbau, in dem die Schichten
mit einem Stahlrahmen u¨ber die Frontseite ﬁxiert wurden, konnte ein mit Stahl-
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substraten vergleichbares Verhalten beobachtet werden. Dieser Zellaufbau stand
jedoch erst nach Beendigung des pra¨parativen Teils dieser Arbeit zur Verfu¨gung
und wurde nur fu¨r diesen Test verwendet.
In Abbildung 9.3 sind Voltammogramme des ersten Lade-/Entladezyklus von Du¨nn-
schichtproben dargestellt, die bei unterschiedlichen Temperaturen pra¨pariert wur-





, d.h. das Potential wurde ausgehend von 3.5V alle sechs Sekunden um
0.3mV erho¨ht. Die Pra¨paration bei 500 ◦C fu¨hrt zu einer typischen I/V-Kennlinie
des HT-LiCoO2. Das Strommaximum der Hauptoxidationsreaktion (Deinterkala-
tion) liegt in diesem Fall bei 3.92V. Wird der Prozess nach erfolgtem Laden der
Batterie umgekehrt (4.2V), ist die Reduktion (Reinterkalation) bei 3.88V zu be-
obachten. Die Potentiale der Hauptreaktionen von HT-LiCoO2-Pulvern liegen bei
EOxWE 3.9V und E
Red
WE 3.7V [28, 54]. Im Falle der LT-Modiﬁkation wa¨ren diese nach
Garcia et al. bei niedrigeren Potentialen von EOxWE= 3.75V und E
Red
WE= 3.45V zu
erwarten [28], bzw. nach Gummov et al. bei 4.1V und 3.2V [39]. Zuletzt genannte
Autoren verwendeten jedoch eine ho¨here
”
Scan-Rate“ bei den potentiostatischen
Messungen, was zu einer sta¨rkeren Polarisation fu¨hrt. Geringe Verunreinigungen
durch die LT-Modiﬁkation konnten bei du¨nnen Schichten (≤200nm) - gleichbe-
deutend mit kurzen Depositionsdauern - beobachtet werden (Abbildung 9.6). Die
Tatsache, dass die LT-Phase bei ho¨herer Depositionsdauer nicht mehr auftritt, deu-
tet auf eine kinetisch gehemmte LT–HT-Umwandlung hin.
Bei Spannungen oberhalb von 4.0V sind in den aufgefu¨hrten I/V-Kennlinien zwei
schwache Peaks zu erkennen, die von Reimers und Dahn mit einem Ordnungs–
Unordungsu¨bergang interpretiert wurden [54]. Das Auftreten dieser Strommaxima
bei 4.07V und 4.17V ist wiederum ein Indiz fu¨r die geordnete Schichtstruktur der
HT-Modiﬁkation von LiCoO2.
Generell wurde fu¨r die LT-Phase auch eine gro¨ßere Potentialdiﬀerenz von deut-
lich u¨ber 200mV zwischen Oxidations- und Reduktionsreaktion berichtet [28, 39].
Die Potentialdiﬀerenz zwischen De- und Reinterkalation von 40–50mV, die hier
beim ersten Lade-/Endladeschritt beobachtete wurde, ist selbst fu¨r das vorliegende
HT-LiCoO2 sehr gering. Prinzipiell deutet dieser Wert auf eine gute Reversibi-
lita¨t des Prozesses hin. Eine ho¨here Polarisation, d.h. Separation von Oxidations-
und Reduktionsreaktion, ist ein Anzeichen fu¨r kinetische Barrieren beim Trans-
port der Li-Ionen (z.B. durch Erho¨hung der Scan-Rate). Beispielsweise zeigen HT-
Pulverproben in der Regel eine gro¨ßere Separation im Bereich von 200mV (Verglei-
















Abbildung 9.4: Abgebildet ist die I/V-Kennlinie einer LiCoO2-Pulverprobe,
die bei hohen Temperaturen synthetisiert wurde (>700 ◦C). Das Pulver wurde
fu¨r eine bessere Vergleichbarkeit mit den Du¨nnschichtkathoden ohne ”Additive“
verwendet.
che Abbildungen 9.4 und 3.4 auf Seite 29). Trotz der geringen Polarisaton scheint
die Wiedereinlagerung von Lithium in die Du¨nnschichtproben nicht vollsta¨ndig re-
versibel abzulaufen. Die I/V-Kennlinien der Schichten zeigen deutliche Anzeichen
einer Degradation (Abbildung 9.8). Der gro¨ßte Unterschied trat hierbei bereits nach
der ersten Reinterkalation auf. Die Lade-/Entladestro¨me verringern sich drastisch
und die Polarisation zwischen Oxidations- und Reduktionsmaxima steigt an. Die
im ersten Zyklus scharf ausgepra¨gten Strommaxima verbreiterten sich zudem in
den Folgenden deutlich.
Ein Vergleich dieser Kennlinie mit der einer bei 650 ◦C pra¨parierten Probe zeigt
ein a¨hnliches Verhalten. Der Hauptpeak der Oxidation tritt bei 3.94V auf und die
Wiedereinlagerung ﬁndet sich bei 3.89V. Allerdings konnte durch die ho¨here Tem-
peratur die Reversibilita¨t bei der ersten Reinterkalation erho¨ht werden. Der Reduk-
tionspeak ist scha¨rfer ausgepra¨gt und das Strommaximum liegt bei ho¨heren Werten.
Dagegen besitzt der Reduktionspeak, der bei 500 ◦C abgeschiedenen Schicht, eine
geringere Intensita¨t und weist bereits eine ho¨here Halbwertsbreite auf. Zudem tritt
wa¨hrend der Lithium-Auslagerung neben der Hauptoxidation (3.94V) ein weiterer
Prozess auf, der sich als Schulterkomponente (3.91V) a¨ußert. Die Ursache hierfu¨r ist
allerdings unklar. Es kann lokal eine abweichende Zusammensetzung vorliegen, die
































Abbildung 9.5: Entwicklung der ein- und ausgelagerten Ladungsmenge Q
in Abha¨ngigkeit der Zyklenanzahl. Der Verlauf wurde aus galvanostatischen
Messungen erhalten, die mit Stro¨men von 0.9mA fu¨r das LiCoO2-Pulver bzw.
0.01mA fu¨r die Du¨nnschichtprobe aufgenommen wurden.
andere elektrochemische Eigenschaften besitzt. Mo¨glicherweise begru¨ndet sich die-
ses Verhalten mit dem Verlust von Sauerstoﬀ bei diesen Temperaturen. Hinweise auf
sauerstoﬀdeﬁziente Phasen an der Oberﬂa¨che liefern Raman- und XPS-Messungen,
die in den Kapiteln 8.2 und 10 diskutiert werden.
In Abbildung 9.4 ist das Voltammogramm einer HT-Pulverprobe dargestellt (TS >
700 ◦C), die ohne die u¨blichen Additive wie Polymerbinder und Kohlenstoﬀpaste
hergestellt wurde. Das LiCoO2-Pulver wurde fu¨r die bessere Vergleichbarkeit mit
den gesputterten Schichten direkt auf eine Kupferfolie (Current-Collector) gepresst
und dann in einer
”
Swagelok-Zelle“ gegen Li+/Li zykliert. Aus diesem Grund wur-
de eine sehr langsame Rate von 0.006 mV
s
fu¨r die Messung gewa¨hlt, um kinetische
Eﬀekte zu vermeiden.
Der Verlauf der relativen Kapazita¨ten von Schicht und Pulver ist in Abbildung 9.5
gezeigt. Aufgetragen ist die Menge der transferierten Ladungen Q [C] gegen die An-
zahl der galvanostatischen Lade-/Entladezyklen. Eine zuverla¨ssige Berechnung der
absoluten Kapazita¨t war auf Grund der unbekannten Masse der LiCoO2-Schichten
nicht mo¨glich. In diesen Messungen wird u¨ber die automatische Anpassung des
Potentials ein konstanter Strom erhalten. Die Stromsta¨rken von 0.9mA fu¨r das
LiCoO2-Pulver und 0.01mA fu¨r die LiCoO2-Schichten wurde aus den potentiosta-
tischen Messungen abgeleitet.
Ein Vergleich galvanostatischer Messungen von LiCoO2-Pulver und -Schichten lie-
fert zudem einen interessanten Unterschied. Wa¨hrend die HT-Pulverprobe ab einer




















Abbildung 9.6: Die Voltammogramme der Pra¨parationsserie zeigen ein zusa¨tz-
liches Oxidationsmaximum bei niedrigeren Spannungen (3.7–3.8V). Da diese
Komponente eine Abha¨ngigkeit von der Pra¨parationstemperatur besitzt, d.h.
von 400 nach 550 ◦C abnimmt und bei 650 ◦C nicht mehr auftritt, wurde sie
Verunreinigungen durch die LT-Modiﬁkation von LiCoO2 zugerechnet. Ein ent-
sprechender Reduktionspeak tritt nicht auf, der Prozess ist somit nicht reversibel.
Spannung von 3.9V das aus der Literatur bekannte Spannungsplateau aufweist,
zeigt die Du¨nnschichtprobe (450 ◦C) eine graduelle A¨nderung der Steigung. Dieses
Spannungsproﬁl ist einer einphasigen Interkalationsreaktion zuzuordnen und deutet
auf das Vorliegen einer festen Lo¨sung (solid-solution) bei der Ein- und Auslagerung
von Lithiumionen hin. Das Plateau, typisch fu¨r einen Prozess an dem zwei Phasen
beteiligt sind (siehe Kapitel 3.3), schließt sich diesem Bereich ebenfalls ab etwa
3.9V an, ist aber wesentlich schwa¨cher ausgepra¨gt.
Mo¨glicherweise sind die moderaten Temperaturen (450 ◦C) bei dieser Pra¨paration
Grund fu¨r diese Unterschiede. Eine einphasige Umwandlung wird in der Literatur
auch fu¨r fu¨r LT-LiCoO2 diskutiert, allerdings liegen die Potentiale hier deutlich
tiefer (siehe Kapitel 3.3.1). Unter Umsta¨nden kann dieses unerwartete elektroche-
mische Verhalten mit Abweichungen von der Soll-Sto¨chiometrie erkla¨rt werden und
dem Vorliegen von strukturellen Defekten. Diese Beobachtung beﬁndet sich im Ein-
klang mit den Ergebnissen der photoelektronenspektroskopischen Untersuchungen
in Kapitel 10.1.3. Anhand dieser Messungen konnte abha¨ngig von der Pra¨parations-
temperatur und des Sauerstoﬀpartialdrucks eine graduelle A¨nderungen der Sto¨chio-



































Abbildung 9.7: Galvanostatisch aufgenommene Ladekurven von HT-LiCoO2-
Pulver und einer bei 450 ◦C pra¨parierten Du¨nnschichtprobe.
metrie und des mittleren Oxidationszustandes der Kobaltionen an der Oberﬂa¨che
der LiCoO2-Schichten belegt werden. Die Abweichung von der Soll-Sto¨chiometrie
fu¨hrt zu einem solid-solution-artigen Verhalten, das scheinbar durch die wechselsei-
tige Kompensation unterschiedlich geladener Defekte stabilisiert wird.
Insgesamt zeigen diese Ergebnisse, dass deutliche Unterschiede zwischen LiCoO2-
Du¨nnschicht- und Pulvermaterial existieren. Die Du¨nnschichtproben weisen andere
elektrochemische Eigenschaften auf, die zum Teil bisher in der Fachliteratur nicht
dokumentiert sind.
9.2.1 Mo¨gliche Ursachen fu¨r die Degradation
Die bei der elektrochemischen Untersuchung der LiCoO2-Schichten im vorangegan-
genen Kapitel beobachteten irreversible A¨nderungen in den I/V-Kennlinien ko¨nnen
durch verschiedene Faktoren hervorgerufen werden.
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In dieser Arbeit konzentrierten sich die Untersuchungen zur Aufkla¨rung der Degra-
dationsmechnanismen auf A¨nderungen in der elektronische Struktur von LiCoO2,
die durch die Interkalationsreaktion hervorgerufen werden. Die photoelektronen-
spektroskopischen Analysen hierzu werden in Kapitel 12.6 diskutiert.
Im Folgenden werden mo¨gliche Faktoren kurz dargestellt, die in der Fachliteratur
fu¨r das beobachtete elektrochemische Verhalten der LiCoO2-Schichten verantwort-
lich gemacht werden.
Fest-Flu¨ssig-Grenzphase (SEI)
Ein allgemein bekanntes Pha¨nomen in Batteriesystemen auf Lithiumionenbasis ist
die Reaktion der aktiven Elektroden mit Flu¨ssig-Elektrolyten. Wa¨hrend des ers-
ten Lade-/Entladezyklus bzw. schon bei Kontakt der Elektroden mit dem Elek-
trolyten kommt es zur Bildung von sogenannten Fest-Flu¨ssig-Grenzphasen (Solid-
Electrolyte-Interphase, SEI). In den zu diesem Thema vero¨ﬀentlichen Untersuchun-
gen wird die Bildung einer solchen Grenzﬂa¨chenphase aus Zersetzungsprodukten
vor allem fu¨r die Anodenseite diskutiert [7, 10, 165]. Neuere Studien zeigen al-
lerdings, dass die SEI-Bildung auch auf der Kathode fu¨r den Batteriebetrieb von
Relevanz ist [166]. Diese Reaktion ﬁndet statt, da der thermodynamische Stabi-
lita¨tsbereich der meisten Elektrolyten durch die hohen Betriebsspannungen von
bis zu 5.0V u¨berschritten wird. An der Anode liegen stark reduktive Bedingun-
gen vor, da das Potential dieser negativen Elektrode nahe dem von metallischen
Lithiums liegt. Mit der Oxidation des Elektrolyten an der positiven Elektrode und
Reduktion an der negativen scheiden sich dort Zersetzungsprodukte ab. Im Falle
einer geeigneten Kombination von Elektrolyt und Elektroden wirken diese SEI-
Schichten passivierend, d.h. sie verhindern die weitere Zersetzung des Elektrolyten,
sind aber durchla¨ssig fu¨r den Transport der Li-Ionen. Im ungu¨nstigen Fall ist diese
Grenzphase elektrisch isolierend oder behindert den Transport der Lithiumionen,
wodurch die Funktion der Batterie mitunter deutlich eingeschra¨nkt wird. Anzumer-
ken ist hier, dass sich im Unterschied zur Anode auf der Kathode in der Regel keine
stabilen SEI-Schichten ausbilden.
Unabha¨ngig von der Art dieser Fest-Flu¨ssig-Grenzphase kommt es zu einem irre-
versiblen Kapazita¨tsverlust, wenn fu¨r die Bildung dieser Zersetzungsprodukte La-
dungen verbraucht werden, z.B. durch Oxidation der Anodenoberﬂa¨che wa¨hrend
der Interkalation.
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Strukturelle A¨nderungen in den Du¨nnschichten
Im Falle der aufgefu¨hrten elektrochemischen Daten ist ein Kapazita¨tsverlust durch
Bildung des SEI im ersten Zyklus nicht auszuschließen. Allerdings erkla¨rt dieses
Pha¨nomen nicht die beobachteten Variationen in den I/V-Kurven (Abbildung 9.8).
Die grundlegenden Vera¨nderungen in den elektrochemischen Kennlinien deuten
auf eine Degradation des Kathodenmaterials hin. Neben der Intensita¨tsabnahme
der Strommaxima tritt eine gro¨ßere Polarisation sowie die Verbreiterung des Kur-
venproﬁle auf. Aus diesem Grund sind daher strukturelle A¨nderung der LiCoO2-
Schichten auf granularer Ebene (Risse, etc.) oder auch atomistische Vorga¨nge an-
zunehmen, wie beispielsweise die Bildung von Defekten durch eine gea¨nderte Ka-
tionenordnung in den Schichten oder Fehlern in der Stapelfolge.
Bei der (De-)Interkalationsreaktion von Li1−xCoO2 entstehen bedingt durch die
Volumena¨nderung der Elementarzelle (ΔV durch Expansion der c-Achse) mechani-
sche Spannungen, die irreversible A¨nderungen der Mikrostruktur zur Folge haben
ko¨nnen. Die Zwei-Phasen-Natur dieses Prozesses im Bereich von 0≤ x≤ 0.5 (Ab-
schnitt 3.3.1) kann zu einer unterschiedlichen Ausdehnung benachbarter Ko¨rner
fu¨hren und damit zu lokalen Spannungen, die die Bildung von Rissen zur Folge
haben ko¨nnen.
Als weitere mo¨gliche Ursache fu¨r eine Rissbildung kann die starke Texturierung der
Schichten in Betracht gezogen werden. Durch die ausgepra¨gte (003)-Vorzugsorien-
tierung der Ko¨rner ko¨nnen die auftretenden Spannungen womo¨glich nicht abgebaut
werden (Kapitel 8). Vermutlich kommt es zu irreversiblen A¨nderungen durch die
Zersto¨rung der Mikrostruktur infolge granularer oder intergranularer Rissbildung.
Verlieren einzelne Ko¨rner den Zusammenhalt mit benachbarten Ko¨rnern bzw. dem
Substrat kommt es neben einer mo¨glichen Ablo¨sung vor allem zum Verlust des
elektrischen Kontakts. Damit bleibt dieses isolierte Material bei der Interkalations-
reaktion inaktiv, was natu¨rlich wiederum Einbußen in der Kapazita¨t der Kathode
bedingt.
Neben der Zersto¨rung der Mikrostruktur ko¨nnen atomistische Prozesse Auswir-
kungen auf die Entwicklung der Kapazita¨t und die I/V-Kennlinien haben. Die De-
gradation der LiCoO2-Kathode kann strukturelle A¨nderungen, wie irreversible Pha-
senumwandlungen oder gar eine Amorphisierung des Materials, umfassen. Anhand




















Abbildung 9.8: Nach dem ersten I/V-Zyklus setzt die Degradation der Ka-
thode ein. Die Strommaxima verbreitern sich und die Polarisation nimmt zu.
des elektrochemischen Verhaltens wa¨hrend der Zyklierung kann auf solche Vorga¨nge
geschlossen werden. Betrachtet man die Entwicklung der elektrochemischen Kurven
in Abbildung 9.8 mit der Zyklenanzahl, so a¨hneln die potentiostatischen I/V-Daten
der HT-LiCoO2-Schicht zunehmend denen der LT-Phase
1 (Vergleiche mit Abbil-
dung 3.4 auf Seite 29).
Die Autoren Delmas et al. untersuchten die Interkalationsreaktion von LiNiO2 [167].
Bei diesem Material hat sich gezeigt, dass der Kapazita¨tsverlust im ersten Zyklus
die gro¨ßeren Auswirkungen hat als die andere Kapazita¨tsverluste durch die konti-
nuierliche Fehlordnung von Nickelionen im fortschreitenden Batteriebetrieb. Der als
Erkla¨rung fu¨r diese Verluste vorgeschlagene Mechanismus basiert auf der Annahme,
dass bei tiefer Deinterkalation Nickelionen in den Lithiumschichten aufoxidiert wer-
den. Diese bekannte Fehlbesetzung durch NiII-Ionen (bzw. CoII-Ionen in LiCoO2)
fu¨hrt demnach mit der Oxidation zu NiIII zum strukturellen Kollaps um diese Ionen
herum. Zudem soll die relativ hohe Ladung der Ionen verhindern, dass Lithiumionen
1Die grundlegenden Unterschiede im Interkalationsverhalten der HT- und LT-Phase des LiCoO2
sind in Kapitel 3.3.1 auf Seite 27 beschrieben.
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die Gitterpla¨tze um diese Defekte wieder besetzen. In diesen Untersuchungen hat
sich gezeigt, dass je na¨her die Zusammensetzung des Materials an der Soll-Sto¨chio-
metrie lag, umso mehr verbesserten sich die elektrochemischen Eigenschaften.
In den gesputterten LiCoO2-Schichten werden, den Untersuchungen der Oberﬂa¨che
mittels Photoelektronenspektroskopie in Kapitel 10.1.3 nach, neben nominell drei-
und vierwertigen Kobaltionen ebenfalls zweiwertige Defekte vermutet. Das parallele
Vorliegen dieser unterschiedlich geladenen Ionen ließ auf ein solid-solution-artiges
Verhalten dieses Systems schließen. Es konnte gezeigt werden, dass die Sto¨chio-
metrie der Oxidschichten in gewissen Grenzen u¨ber die Pra¨parationsbedingungen
wa¨hrend des Herstellungsprozesses eingestellt werden kann, und damit prinzipiell
auch die Art und Anzahl der Defektionen. Analog zum LiNiO2 ist daher auch fu¨r
defektreiches LiCoO2 der von Delmas et al. vorgeschlagene Mechanismus bei der
Interpretation der elektrochemischen Daten in Betracht zu ziehen. In einer Studie
von Chebiam et al. wurde die eingeschra¨nkte reversible Kapazita¨t von LiCoO2 mit
einem Verlust an Sauerstoﬀ begru¨ndet [168]. Von Kosteki et al. wurde der Ka-
pazita¨tsverlust von LiNi0.8Co0.2O2 mit einem Anstieg der Impedanz der Kathode
durch A¨nderungen in der elektrischen Leitfa¨higkeit und der Struktur der Oberﬂa¨che
in Verbindung gebracht [22].
Die Degradation der LiCoO2-Schichten bei elektrochemischer Beanspruchung wird
vermutlich durch irreversible Vera¨nderungen der Mikrostruktur, wie der Zerfall der
Ko¨rner bzw. des Korngefu¨ges durch spannungsinduzierte Rissbildung bei der Ein-
und Auslagerung von Lithiumionen, hervorgerufen und/oder eine zunehmende Un-
ordnung und Defektbildung in den Lithium- bzw. Kobaltschichten der HT-Phase.
Ein wichtiger Faktor hierbei ist der Verlust an Sauerstoﬀ der bei tiefer Deinter-
kalation von Li1−xCoO2 auftritt. Dieser Eﬀekt konnte bei der elektrochemischen
Auslagerung der Lithiumionen mit EXAFS- und SXPS-Messungen eindeutig nach-
gewiesen werden (Kapitel 12.3.312.6). U¨ber diese Prozesse ist ferner auch eine struk-
turelle Umwandlung der Schichten in die kubische LT- oder eine amorphe Phase
denkbar. In einer TEM-Untersuchung von Gabrisch et al.. nach der Zyklierung von
HT-LiCoO2 wurde eine partielle Umwandlung in die kubische Tieftemperaturphase
beobachtet, insbesondere an der Oberﬂa¨che der Ko¨rner [169] Ebenso konnte mit Hil-
fe oberﬂa¨chenempﬁndlicher Raman-Spektroskopie eine Phasenumwandlung auf der
Kornoberﬂa¨che beobachtet werden [170]. Wie bereits erwa¨hnt, la¨sst die Entwick-
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lung der potentiostatischen I/V-Messungen auf diese Ursachen schließen, allerdings
sind hier fu¨r eine abschließende Kla¨rung weitere Untersuchungen notwendig.




Es wird bei der Diskussion von Interkalationsmaterialien fu¨r Batterieanwendun-
gen allgemein angenommen, dass der Deinterkalationsprozess die Oxidation des
U¨bergangsmetallions zur Folge hat, da zur Ladungskompensation des transferier-
ten Li+-Ions auch ein Elektron aus dem Wirtsgitter entfernt werden muss. Es ist
oﬀensichtlich, dass eine solche gekoppelte Diﬀusion von Li+-Ionen und Elektronen
(chemische Diﬀusion) daher die Ladungs- und Spindichte innerhalb der MO2-Lagen
beeinﬂussen wird. Welchen Einﬂuss dies auf die elektronische Struktur hat, wur-
de in der Literatur kontrovers diskutiert (z.B. die Beteiligung der O-Liganden in
lithiierten U¨bergangsmetalloxiden [127] oder die Gu¨ltigkeit des rigid-band models
[171]). Das Material LiCoO2 stellt ein interessantes Modellsystem fu¨r derartige Un-
tersuchungen dar. Abha¨ngig von den Pra¨parationsbedingungen ko¨nnen verschie-
dene Modiﬁkationen mit unterschiedlichen Gittersymmetrien und variablem Grad
der Ordnung entstehen. So hat sich bei der Beschreibung der Kristallstruktur der
LT/HT-Phasen des LiCoO2 die Annahme eines U¨bergangs von einer spinellabge-
leiteten 3D-Gitterstruktur mit Kationenunordnung (LT) zu einem anisotropen 2D-
Schichtsystem mit hoher Ordnung (HT) in der Literatur etabliert (siehe Kapitel
3.1).
Im Hinblick auf die elektronische Struktur kann eine Erniedrigung der Symmetrien,
wie etwa beim U¨bergang von einer 3D-Struktur zu einem 2D-artigen Aufbau des
Kristallgitters, zur Verminderung der Bandbreite fu¨hren, auf Grund der womo¨glich
schwa¨cheren Wechselwirkungen benachbarter U¨bergangsmetallionen (keine direk-
ten d–180◦–d-Wechselwirkungen), was wiederum eine Lokalisierung der Ladungs-
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tra¨ger1 bedingen kann (siehe Kapitel 4).
Neben dieser pra¨parationsbedingten Auswirkungen auf die Struktur des LiCoO2-
Gitters und damit auch auf die elektronischen Zusta¨nde, ist der bereits in Kapi-
tel 3.3.2 diskutierte Einﬂuss des Interkalationszustands auf die Elektronenstruktur,
d.h. der Gehalt an Lithiumionen und damit an
”
zusa¨tzlichen“ Elektronen im CoO6-
Wirtsgitter, von großem wissenschaftlichen Interesse. Der Lithiumgehalt kann auf
elektrochemischen Wege variiert werden, wie beispielsweise in einem Batterieauf-
bau, aber auch auf chemischen Wege durch Oxidations-/Reduktionsmittel, und so-
mit prinzipiell auch wa¨hrend der Deposition durch gezielte Einﬂussnahme auf die
pra¨parativen Bedingungen (Kapitel 10.1 und 10.1.3).
Eine sehr direkte Mo¨glichkeit die elektronische Struktur dieser Materialien zu ana-
lysieren, stellen hierbei die Photoelektronenspektroskopie (PES) und verwandte
Methoden (XAS/ResPES) dar, siehe Kapitel 11 und 12.
Fu¨r eine einwandfreie Diskussion der Bandstrukturen ist eine saubere Pra¨paration
unabdingbar. Gerade bei der Pra¨paration lithiierter U¨bergangsmetalloxide ko¨nnen,
wie im Folgenden gezeigt wird, eine Reihe unerwu¨nschter Fremdphasen auftreten
(Kapitel 8 und 10.0.2), die unter Umsta¨nden die spektroskopischen Informationen
verfa¨lschen. Als Erga¨nzung zu den strukturellen Untersuchungen der Volumenei-
genschaften der LiCoO2 Schichten mit Ro¨ntgenbeugung und Raman-Spektroskopie
(Kapitel 8), wurde die Oberﬂa¨chenchemie mit der Photoelektronenspektroskopie
(XPS/UPS) analysiert. Die Optimierung der Abscheideparameter der Rf Katho-
denzersta¨ubung (siehe auch Kapitel 6.1.1 und 7.3.1) geschah im wesentlichen mit
dieser Methode im Hinblick auf den Oxidationszustand von Kobalt und die Sto¨chio-
metrie der LiCoO2-Schichten. Es hat sich hierbei gezeigt, dass die Dotierung der
Schichten durch die Bildung intrinsischer Defekte bestimmt wird.
Die experimentellen Mo¨glichkeiten des UHV-Analyse- und Pra¨parationssystems
DAISY-Mat (Darmstadt integriertes System fu¨r Materialforschung, Kapitel 7.1.1)
bieten geeignete Bedingungen fu¨r die in-situ Analyse der Elektronenstruktur. Die
XPS/UPS-Analyse wurde jeweils direkt im Anschluss an die Deposition durch-
gefu¨hrt, ohne mit der Probe die UHV-Bedingungen verlassen zu mu¨ssen.
1Hubbard Kriterium fu¨r die Lokalisierung der Ladungstra¨ger: U ≈ IP - χ > w/2 mit w der
Bandbreite der dn−1i d
n+1
j Ein-Teilchenzusta¨nde (siehe Abschnitt 4.1).
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10.0.2 Identiﬁzierung von Lithiumfremdphasen
Bei der PE-Analyse Rf-Magnetron-gesputterter LiCoO2-Schichten, die in den fol-
genden Kapiteln diskutiert wird, wurde die Bildung von Li-Fremdphasen beob-
achtet. Es hat sich gezeigt, dass diese parasita¨ren Reaktionen zumindest im ober-
ﬂa¨chennahen Bereich der Schichten zu einer teilweisen Deinterkalation fu¨hren [172].
Diese Phasen traten ebenso bei der Analyse kommerzieller LiNiO2, LiCoO2 und
LiCo1−yNiyO2 Pulverproben auf [173].
Die augenscheinlichen spektralen Komponenten der O1s-Region und des Valenz-
bandbereichs erlaubte die Identiﬁzierung von Lithiumoxid (Li2O) und Lithium-
carbonaten (Li2CO3), aber auch Lithium-per-, super- und hydroxydverbindungen.
Durch die Kombination der Informationen aus Rumpfniveau- und Valenzbandemis-
sionen war eine wahrscheinliche Zuordnung dieser Phasen anhand ihrer charakte-
ristischen Emissionsstrukturen mo¨glich.
Um eine eindeutige Zuordnung der beobachteten Emissionen zu ermo¨glichen wurde
die Oxidation von Lithium und die Li-Carbonatbildung untersucht. Hierfu¨r wur-
de metallisches Lithium unter kontrollierten Bedingungen schrittweise oxidiert. Die
verschiedenen Stadien dieser Reaktion wurden jeweils mit der Photoelektronen-
spektroskopie (XPS/UPS) in-situ analysiert.
Aus diesem Experiment konnten die charakteristischen Emissionen der einzelnen
Phasen mittels der Bildung von Diﬀerenzspektren im Valenzbandbereich und durch
mathematische Anpassung der Spektren im Falle der Rumpfniveaus separiert wer-
den. Auf diese Weise wurden UP-Referenzspektren erhalten, die eine Identiﬁzierung




Fu¨r die schrittweise Oxidation wurde metallisches Lithium (99.9%, Aldrich) in ei-
nem versiegelten Probentra¨ger aus einer Ar-Glovebox in das UHV System transfe-
riert. Diese unbehandelte Probe (as is) zeigte allerdings Verunreinigungen auf der
Oberﬂa¨che (O, C, Na, F, Cl, Si) und wurde daher durch Ar+-Ionena¨tzen gereinigt.
Die Probenoberﬂa¨che wurde daraufhin wiederholt einem Sauerstoﬀpartialdruck von
p(O2)= 1.0·10−7 mbar ausgesetzt, gefolgt von der in-situ Analyse mit XPS und
UPS. Eine U¨bersicht der hier gezeigten Pra¨parationsschritte ist in Tabelle 10.0.2 ge-
geben. Die untergrundkorrigierten Spektren der O1s-, C1s- und Li1s-Rumpfniveaus
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Tabelle 10.1: Pra¨parationsschritte bei der Untersuchung verschiedener Lithi-
umphasen, wie Lithiumoxiden und -carbonaten, ausgehend von metallischen Li-
thium.
Probe Pra¨parationsschritt Φ [eV]
1 Ar+-gea¨tzt (5x5), 3 keV/2h + 4 keV/1h 3.2
2 Ar+-gea¨tzt (5x5), 1 keV/1h 2.9
3 p(O2)= 1·10−7 mbar/45s 3.0
4 p(O2)= 1·10−7 mbar/570s 3.0
5 as is (Glovebox) 3.0
6 5min an Luft (nach Ar+/4 keV) 3.6
sind in Abbildung 10.2 gezeigt. Fu¨r die Anpassung der Emissionskomponenten
wurden Voigt-Proﬁle verwendet. Die relativen Atomkonzentrationen an der Pro-
benoberﬂa¨che konnten u¨ber die erhaltenen Intensita¨ten unter Beru¨cksichtigung der
Sensitivita¨tsfaktoren des Spektrometers bestimmt werden (Abbildung 10.1).
Die mit XPS ermittelte Bindungsenergie des Li1s-Niveaus der 4 keV gesputterten
Probe von Eb(Li1s)= 54.9 eV stimmt gut mit den in der Literatur angegebenen
Werten fu¨r metallisches Lithium (54.8–54.9 eV) u¨berein [174, 175].
Die mit HeII UPS ermittelte Austrittsarbeit Φ= 3.2 eV deutet allerdings im Ver-
gleich mit dem Literaturwert von Φ= 2.0 eV auf verbleibende geringe Mengen an
Oberlfa¨chenverunreinigungen hin [176]. Dies wird durch die XPS Messung des O1s-
Bereichs besta¨tigt, aus dem hervorgeht, dass ca. 5at% Oxid an der Oberﬂa¨che
vorliegt (vergleiche Abbildungen 10.2 und 10.1).
Im Folgenden werden diese Oxide als Suboxide bezeichnet (Li2O1−x). Zudem wur-
de durch die intensive Sputterreinigung der Probe die Segregation geringer Mengen
an metallischem Natrium2 beobachtet (>10%). Als Ausgangspunkt fu¨r die kon-
trollierte Oxidation wurde daher die 1 keV-Ar+-gea¨tzte Probe verwendet, die noch
Sauerstoﬀ und vernachla¨ssigbare Mengen an Kohlenstoﬀ aufwies (2at%). Das Li/O-
Verha¨ltnis von 1/0.6 entspricht der Sto¨chiometrie von Li2O und liegt unter Annahme
einer bedeckenden, a¨ußeren O-Lage innerhalb der Messgenauigkeit. Die Austritts-
arbeit dieser Probe ist Φ= 2.9 eV.
In der O1s-Region werden im Wesentlichen zwei Emissionen beobachtet (Abbil-
dung 10.2, O1s), die Hauptkomponente a1 bei Eb(a1)= 531.2 eV von Lithiumoxid
(Li2O) und eine weniger intensive Emission bei ho¨heren Bindungsenergien (Eb(a2)=
2natu¨rliche Verunreinigung in Lithiummetall
137
534 eV).
Durch die Sauerstoﬀbehandlung vergro¨ßert sich das Intensita¨tsverha¨ltnis a2/a1 von
1/10 zu 2/5 (5 zu 25 at%), was auf die Bildung sauerstoﬀreicher Komplexe hindeutet.
Die Bindungsenergien fu¨r Lithiumperoxid- (533 eV) und Lithiumsuperoxidkomple-
xen (534.5 eV) wurden in der Literatur bereits angefu¨hrt [177].
Die XP Spektren des C1s-Niveaus (Abbildung 10.2, C1s) la¨sst eine Reaktion von Li-
thium mit Kohlenstoﬀverbindungen erkennen. Der Kohlenstoﬀanteil nimmt hierbei
insgesamt von 2 auf 6at% zu. Das C1s-Signal setzt sich aus adsorbierten Kohlen-
stoﬀ (C–C) bzw. Li-CHx-Verbindungen b1 bei Eb(b1)= 285 eV, CO-Bindungen b2
bei Eb(b2)= 287.5 eV und Carbonatemissionen (-CO3) bei Eb(b3)= 292.4 eV zu-
sammen. Letztere sind deutlich im Spektrum der aus der Glovebox transferierten
Probe (as is) zu erkennen, und dominieren das C1s-Spektrum der Luft-ausgesetzten
Probe. Bei etwa Eb= 289 eV wa¨ren -CO2-Bindungen zu erwarten, die jedoch nicht
auftraten [178]. Die Bindungsenergie von Sauerstoﬀ in Carbonaten ist etwa Eb(a2)=
534 eV, gleich der in sauerstoﬀreichen Lithiumoxiden. In den O1s-Spektren dieser
beiden Pra¨parationsschritte bildet die Emission a2 die Hauptkomponente.
Die Bindungsenergie des Li1s-Niveaus (Abbildung 10.2, Li1s) liegt im Falle der
Oxide bei Eb(c2)= 56.6 eV und erho¨ht sich auf Eb(c3)= 57.8 eV fu¨r die Lithium-
carbonate. Fu¨r die Li1s-Spektren ist eine Separation der spektralen Beitra¨ge von
Lithiumoxiden, -hydroxiden, -suboxiden und -carbonaten nur schwer mo¨glich, auf
Grund der teilweise kleinen chemischen Verschiebungen der einzelnen Komponen-
ten und der geringen Empﬁndlichkeitsfaktoren.
Die Behandlung mit Sauerstoﬀ hat oﬀensichtlichen Einﬂuss auf die Intensita¨t der
O1s-Komponente a2. Auch ist die Oxidationsreaktion anhand des erho¨hten gesamt
Li/O-Verha¨ltnisses oﬀensichtlich, das mit dem Anstieg von 1/0.6 auf 1/0.9 die Bildung
von Li2O bzw. Li2O2 belegt (Abbildung 10.1).
Valenzbandanalyse
Der Einﬂuss der Energieabha¨ngigkeit der Wirkungsquerschnitte fu¨r die Photoio-
nisation der O2p, C2s- und C2p-artigen Zusta¨nde wird bei einem Vergleich der
HeI-, HeII- und Al Kα-Valenzbandspektren deutlich. Die von Yeh und Lindau be-
rechneten theoretischen Wirkungsquerschnitte fu¨r freie Atome sagen beispielsweise
[179] fu¨r O2p- und C1s-artige Emissionen bei der HeI Anregung (hν= 21.22 eV)
eine fu¨nﬀach ho¨here Intensita¨t vorher als fu¨r C2p-Zusta¨nde, siehe Abbildung 10.3.

























Abbildung 10.1: Aus den PE Spektren ermittelte relative Konzentrationen der
einzelnen Komponenten der Li1s-, C1s- und O1s-Emissionen nach den Pra¨para-
tionsschritten von Tabelle 10.0.2. Die um die Sensitivita¨tsfaktoren des Spektro-
meters (ASF) korrigierten Daten wurden auf die Lithiumemission normiert.
Die HeII-Strahlung (hν= 40.81 eV) regt vor allem O2p-Emissionen an, und ist un-
gefa¨hr viermal empﬁndlicher als die Emissionen aus C2p- und C2s-Zusta¨nden. Bei
der Al Kα Anregung (hν= 1486.6 eV) besitzen die C2s-artigen Zusta¨nde die ho¨chste
Empﬁndlichkeit (Faktor 4), danach folgen die O2p-Beitra¨ge, wohingegen die C2p-
Emissionen vernachla¨ssigt werden ko¨nnen.
Obwohl die Wirkungsquerschnitte
”
isolierter“ atomarer Orbitale fu¨r die Diskussi-
on des orbitalen Charakters einer Emission aus Verbindungen nur eine Na¨herung
darstellen, auf Grund der Hybridisierungen der Zusta¨nde folgen aus Variationen
der Intensita¨t wichtige Informationen, kann dennoch zum qualitativen Versta¨ndnis
beigetragen werden. Aus dem Vergleich normalisierter Valenzbandspektren die mit
HeI-, HeII- bzw. Al Kα-Strahlung angeregt wurden, kann eine orbitale Zuordnung
der beobachteten Emissionen abgeleitet werden (Abbildung 10.5).
Fu¨r die Separation und Identiﬁzierung der verschiedenen Oberﬂa¨chenphasen im
Valenzbandbereich wurden Diﬀerenzen HeII-angeregter UP-Spektren generiert, die
in Abbildung 10.6 dargestellt sind.









































































Abbildung 10.3: Von Yeh und Lindau berechnete Wirkungsquerschnitte fu¨r
die Photoionisation freier Atome [179]. Dargestellt sind die Werte der O2p, C2s
und C2p Orbitale fu¨r PE-Anregungen durch Al Kα, HeII und HeI Strahlung.



















































Abbildung 10.4: XP-, UP HeI- und HeII-Messungen des Valenzbandbereiches
der einzelnen Pra¨parationsschritten (Tabelle 10.0.2).
Ionen gea¨tze Lithiumoberﬂa¨che beobachtet werden. Diese Probe zeigt eine deutlich
ausgepra¨gte Fermi-Kante, was auf ein metallisches Material hindeutet.
Hingegen zeigt die mit 1 keV gesputterte Probe eine intensive und breite Emis-
sion bei Eb(A)= 6.5 eV in UPS. Diese Emission von Lithiumoxid (Li2O) stammt
hauptsa¨chlich von O2p-artigen Orbitalen, da ein Beitrag der PDOS von Lithium
klein ist [47] und der Li2s Wirkungsquerschnitt etwa eine Gro¨ßenordnung unter
dem der O2p-Zusta¨nde liegt [179]. Zum Vergleich ko¨nnen UP VB-Spektren von
Li2O aus [180] herangezogen werden. Die vero¨ﬀentlichte Energielu¨cke E
Li1s−O2p
g =
50.3 eV zwischen den Li1s und O2p Ba¨ndern von Li2O bestimmt durch Elektronen-
impulsspektroskopie (EMS) am Γ-Punkt [181] zeigt eine gute U¨bereinstimmung mit
dem erhaltenen Wert von ELi1s−O2pg = 50.1 eV.
Mit der fortschreitenden Oxidation treten zwei weitere Komponenten bei Eb(B)=
8.2 eV bzw. Eb(D)= 12.3 eV auf. Diese Emissionen wurden der weiteren Bildung
sauerstoﬀreicher Lithiumphasen zugeschrieben. Die erhaltenen Bindungsenergien
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Abbildung 10.5: Vergleichende U¨bersicht der einzelnen Pra¨parationsschritte
unterschiedlich angeregter Valenzbandemissionen (normiert). Der Einﬂuss der
mit der Anregungsenergie variierenden Wirkungsquerschnitte wird deutlich.
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Eb(A)= 6.0 eV, Eb(B)= 8.5 eV bzw. Eb(D)= 11.5 eV [177]. Da die Bildung von Lithi-
umsuperoxid (LiO2) unter den experimentellen Bedingungen nicht sehr wahrschein-
lich ist, ru¨hrt die beobachtete Emission mo¨glicherweise auch von Carbonaten her.
Die relevanten Bildungsenthalpien sind in Tabelle 10.2 aufgefu¨hrt. In Abbildung
10.4 kann in den XP-Spektrum der mit 1 keV gesputterten Probe die Kohlenstoﬀ-
verunreinigung an den C2s-artigen Anteilen der Emissionen A und D ausgemacht
werden. Weder die Form der Valenzbandstrukturen noch der gesamt Kohlenstoﬀan-
teil a¨ndern sich wesentlich im Laufe der Sauerstoﬀbehandlung. Ein Beitrag von
Kohlenstoﬀemissionen kann mo¨glicherweise auch Ursache fu¨r die auf Seiten ho¨her-
er Bindungsenergien liegende Schulter im Li1s-Niveau sein.
Die Bindungsverha¨ltnisse des Sauerstoﬀs an der Oberﬂa¨che ko¨nnen aus den UP
HeII-Spektren in 10.4 abgeleitet werden. Vergleicht man diese Spektren mit den
XPS-Daten, so kann geschlossen werden, dass die Emission A einen starken O2p-
Charakter besitzt und Komponente D einen eher gemischten Charakter aus O2p-
/C2s-Orbitalen. Auch fu¨r die HeI- oder HeII-Anregung wird deutlich, dass die
initiellen Emissionsstrukturen auch wa¨hrend der Sauerstoﬀbehandlung praktisch
unvera¨ndert bleiben. Die Komponenten B und D scheinen additiv zu der urspru¨ng-
lichen Valenzbandstruktur in den HeI- und HeII-Spektren hinzu zu kommen, sind
aber nicht in den XP-Messungen zu erkennen. Dies ist gleichbedeutend mit einem
vornehmlich O2p-artigen Ursprung der Emissionen B und D, wodurch eine Zuord-
nung zu Lithiumsuperoxid und Lithiumperoxid nahe liegt.
Eine vergleichbare spektrale A¨nderung kann in den HeI-Spektren beobachtet wer-
den, lediglich die relativen Intensita¨ten von A, B und D unterscheiden sich. Kompo-
nente D ist hier sta¨rker als B, ebenso hat Emission A einen vergleichsweise gro¨ßeren
Anteil. Daraus geht hervor, dass der orbitale Charakter von Komponente D eine
deutliche C2p-Beimischung besitzt, was mit dem Vorliegen von Lithium in einer
C/O-Umgebung erkla¨rt werden kann, und wiederum weniger fu¨r LiO2 spricht. Hin-
gegen zeigen die Emissionen A und B einen dominanteren O2p-Charakter resultie-
rend aus Lithiumoxid und Lithiumperoxidkomplexen.
Die Reaktion der 4 keV-Sputter aktivierten Probe mit Luft fu¨hrte vornehmlich
zur Bildung von Lithiumcarbonaten, was, wie bereits erwa¨hnt, leicht anhand der
Rumpfniveauspektren zu erkennen ist. Zudem ko¨nnen Hydroxide und Li-CxHy-
Verbindungen gebildet werden. Der Beitrag der Lithiumoxide zu den Valenzbande-
missionen wird vergleichsweise gering. In Gegenwart von Kohlenstoﬀverunreinigun-
gen ist die Bildung von Carbonatverbindungen wahrscheinlich (Abbildung 10.2).
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In den XP Valenzbandspektren der unbehandelten Probe (as is) und nach der Re-
aktion an Luft wird die Emission E versta¨rkt, und ist daher eine C2s-abgeleitete
Emissionen bedingt durch Carbonate. Die typischen Carbonatemissionen werden
bei etwas ho¨heren Bindungsenergien beobachtet als bei den Oxiden, Eb(B)= 8.4 eV
und Eb(D)= 13.1 eV, sowie einen weitere dritte Komponente bei Eb(E)= 15.2 eV.
Die unbehandelte Probe zeigt ebenfalls eine neue Emission E bei etwa Eb(E)=
10.5 eV. Diese Emission tritt in den HeI und HeII Spektren auf, ist aber nicht in
den XP Spektren sichtbar, was mo¨glicherweise eine Zugeho¨rigkeit zu Hydroxiden
kennzeichnet.
Auf Grundlage dieser Diskussion wurden die einzelnen spektralen Beitra¨ge der ver-
schiedenen Lithiumverbindungen durch die Bildung von Diﬀerenzspektren sepa-
riert. Die resultierenden Emissionsproﬁle fu¨r die HeII Anregung mit hν= 40.81 eV
sind in Abbildung 10.6 aufgefu¨hrt. Um die reinen Lithiumoxid (Li2O) Emissio-
nen zu erhalten, wurde das Valenzbandspektrum der 4 keV-gea¨tzten von der mit
1 keV pra¨parierten Probe abgezogen. Das Referenzspektrum fu¨r Lithiumperoxid
und -superoxid wurde aus der Diﬀerenz zwischen den Spektren der separierten
Emissionen von Lithiumoxid und des letzten O-Pra¨parationsschritts (tabs= 520 s)
gebildet. Das Lithiumcarbonat/-CxHy-Spektrum wurde durch die Diﬀerenzbildung
zwischen Lithiumoxidreferenz und der an Luft reagierten Probe extrahiert. Um die
Kohlenstoﬀ- und Hydroxidemissionen von den Carbonaten zu separieren, wurde
das as is Spektrum mit der Lithiumcarbonat/-CxHy-Referenz korrigiert. Hierbei
wurde der Wichtungsfaktor u¨ber das relative Verha¨ltnis der C1s(c3)-Komponenten
angena¨hert. Anschließend wurden ebenso die Beitra¨ge der Lithiumoxidkomplexe
entfernt.
Anhand dieser Untersuchung konnte gezeigt werden, dass UP-Spektren (HeII) der
Valenzbandstruktur von unterschiedlich behandelten Li-Substraten Aufschluss u¨ber
die charakteristischen Emissionen verschiedener Umgebungen von Lithium mit Sau-
erstoﬀ und/oder Kohlenstoﬀ geben. Die Form dieser Emissionen, wie auch die (re-
lative) Bindungsenergieposition erlauben eine Analyse auf ﬁnger-print-Basis. Al-
lein anhand von XP Rumpfnivauspektren ist eine eindeutige Identiﬁzierung nicht
mo¨glich.



























Abbildung 10.6: U¨ber Diﬀernzspektren separierte spektrale Komponenten
verschiedener Lithium-Sauerstoﬀ-Phasen.
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10.1 Analyse und Optimierung der chemischen
Eigenschaften von LiCoO2-Schichtoberﬂa¨chen
Der Einﬂuss der Depositionsbedingungen auf die LiCoO2-Schichteigenschaften wur-
de untersucht, indem unter anderem die Gaszusammensetzung und Substrattem-
peratur, sowie die Depositionsrate systematisch variiert wurde.
Zu Beginn der Untersuchungen wurden die Parameter der Rf-Magnetron-Sputter-
deposition in einem weiten Bereich variiert. Auf diese Weise konnten wa¨hrend des
Prozesses Bedingungen geschaﬀen werden, die zu stark oxidierten bzw. reduzierten
LiCoO2-Schichten fu¨hrten. Wie schon in Kapitel 8 gezeigt werden konnte, haben
hierbei die Substrattemperatur und der Sauerstoﬀanteil in der Gasmischung einen
wesentlichen Einﬂuss auf das Wachstum und die Ausbildung der Kristallinita¨t. Im
Hinblick auf die Oberﬂa¨chenchemie wurde mit PES ebenfalls ein merklicher Einﬂuss
dieser Parameter festgestellt. Die Sto¨chiometrie der Schichten wird beispielsweise
von einer Reihe voneinander abha¨ngiger Parameter bestimmt. Beispielsweise ist es
fu¨r eine gegebene Temperatur no¨tig den Sauerstoﬀpartialdruck p(O2) anzupassen.
Es ist leicht einzusehen, dass hohe Temperaturen bei der Abscheidung tendenziell
zur Reduktion des Materials fu¨hren, daher erfordern sie einen erho¨hten p(O2), um
ausreichend viel Sauerstoﬀ in die Struktur einbauen zu ko¨nnen. Allerdings scheinen
hier auch kinetische Faktoren eine Rolle zu spielen, so muss bei einer hohen De-
positionsrate ebenfalls mehr Sauerstoﬀ angeboten werden als bei einer langsamen
Abscheidung, um einen vergleichbaren Sauerstoﬀanteil in der Schicht zu erzeugen.
Auch die Bildung von Lithiumphasen ist bei einer Substrattemperatur abha¨ngig





















Abbildung 10.7: Das U¨bersichtsspektrum der XP-Emissionen einer LiCoO2-
Schicht zeigt die relevanten Rumpfniveaus und Augerlinien. Enthalten ist auch
der durch Sekunda¨relektronen verursachte Untergrund nach Tougaard [184].
Tabelle 10.3: Gewa¨hlte Depositionsparameter bzw. Pra¨parationsschritte fu¨r
die in Abbildung 10.8 gezeigten Spektren (a)–(f). Der Eintrag Atm./Kond. be-
zeichnet Atmospha¨re wa¨hrend der Abscheidung und wa¨hrend der Targetkon-
ditionierung bzw. die Dauer der Temperaturbehandlung. Die eingekoppelte Rf
Leistung wurde auf die Fla¨che des 2′′-Targets bezogen (20.3 cm2). Der Abstand
zwischen Substrat und Traget wurde mit dS−T abgeku¨rzt.
Probe Prozess T Arbeitsdruck Atm./Kond. Leistung dS−T
[ ◦C] [mbar] [W/cm2] [cm]
(a) Deposition 300 2·10−3 O2/Ar 0.7 15
(b) Deposition 300 2·10−3 O2/Ar 2.2 15
(c) Deposition 300 2·10−3 Ar/O2 2.2 15
(d) Annealing 425 5·10−9 Vac./1h - -
(e) Annealing 425 5·10−9 Vac./5h - -
(f) Ionena¨tzen RT 5·10−7 Ar+ Ekin=1keV -
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vom p(O2)/Rate-Verha¨ltnis. Es hat sich in diesen XPS- und UPS-Untersuchungen ge-
zeigt, dass bei der Pra¨paration teilweise unerwu¨nschte Phasen an der Oberﬂa¨che
auftreten ko¨nnen. Neben der in Raman-/XRD-Messungen beobachteten Co3O4-
Verunreinigung (Kapitel 8.1 und 8.2.3) treten auch eine Reihe von Lithiumfremd-
phasen auf, die mit der PES identiﬁziert werden konnten. Die detaillierte Zuordnung
der Emissionen dieser Lithiumverbindungen erfolgte u¨ber ein Referenzexperiment,
das in Kapitel 10.0.2 bereits vorgestellt wurde.
Fu¨r optimierte Abscheidebedingungen gelang die Pra¨paration von sto¨chiometri-
schen, hoch kristallinen und kontaminationsfreien LiCoO2-Schichten. Die elektro-
chemische Aktivita¨t der gesputterten Kathoden konnte in einem Batterieaufbau
belegt werden (Kapitel 9.2). Eine U¨bersicht der Sputterparameter und die typi-
schen Einstellungen sind in Kapitel 7.3.1 zusammengefasst.
10.1.1 XPS Analyse der Rumpfniveaus
Die fu¨r die Analyse der LiCoO2-Oberﬂa¨che interessanten spektralen Bereiche sind in
Abbildung 10.8 fu¨r eine Auswahl an Du¨nnschichtpra¨parationen dargestellt. Die XP
Spektren der Li1s- und O1s-Rumpfniveaus geben Aufschluss u¨ber Oberﬂa¨chenpha-
sen, deren Bildung wiederum die gemessene elektronische Struktur im Valenzband
beeinﬂussen kann. Die spektralen A¨nderungen im Co2p-Niveau sind generell als Fol-
ge gea¨nderter Bindungsverha¨ltnisse zu sehen, hervorgerufen durch einen variierten
Lithiumgehalt und/oder Abweichungen von der quasi-oktaedrischen Sauerstoﬀko-
ordination der low-spin Co3+-Ionen in LiCoO2. Die Bildung unerwu¨nschter Phasen
kann zu derartigen Defekten bzw. Abweichungen von der Sto¨chiometrie fu¨hren.
Wie aus den Untersuchungen hervor ging, ko¨nnen als empﬁndliche Indikatoren fu¨r
Lithiumfremdphasen charakteristische Emissionen insbesondere im O1s-Niveau und
in den sehr oberﬂa¨chenempﬁndlichen UP HeII-Valenzbandspektren herangezogen
werden. Als Kriterien fu¨r eine sto¨chiometrische Zusammensetzung der LiCoO2-
Schicht wurden daher der Oxidationszustand der Kobaltionen, die O1s- und Valenz-
bandstrukturen, sowie sekunda¨r die nominellen mit XPS gemessenen Atomverha¨lt-
nisse an der Oberﬂa¨che verwendet, die im Folgenden mit Hilfe von Gleichung 6.8
auf Seite 71 ermittelt wurden.
Auf Grundlage dieser Merkmale stellt Probe (c) in Abbildung auf der vorherigen
Seite eine gelungene Pra¨paration dar, die keine Oberﬂa¨chenkontaminationen auf-
weist und eine nahezu sto¨chiometrische Zusammensetzung besitzt. Dies ist vor allem
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Tabelle 10.4: Nominelle Sto¨chiometrien, Austrittsarbeiten Φ, die relative Po-
sition der O1s-Schulterkomponente und des Valenzbandmaximums bzw. der
Fermi-Kante fu¨r LiCoO2 Schichten, die unter verschiedenen Bedingungen pra¨pa-
riert wurden. Die mit Hilfe von Gleichung 6.8 auf Seite 71 ermittelten Atom-
verha¨ltnisse wurden auf die ASF-korrigierte Intensita¨t der Co2p3/2-Emission
I(Co)/ASF(Co) normiert.
Probe nominelle Sto¨chiometrie Φ (HeI) O1s Schulter VBM (*EF)
Li1s Co2p O1s [eV] ΔEb [eV] [eV]
(a) 1.89 1 6.63 3.93 2.15 0.15
(b) 0.63 1 2.10 4.79 1.80 0.21
(c) 0.72 1 1.79 5.29 1.70 0.32
(d) 0.89 1 1.91 3.30 2.25 0.65
(e) 0.52 1 1.53 3.49 2.25 0.66
(f) 0.28 1 0.89 3.50 2.70 0.14*
an der scharfen Co2p-Emission erkennbar und der eindeutigen Satellitenstruktur,
charakteristisch fu¨r Co3+-Ionen in einer low-spin-Konﬁguration [185], und weniger
anhand der nominellen Oberﬂa¨chensto¨chiometrie3 (siehe Tabelle 10.4). Ausgehend
von Probe (c) wurden die Schichten unter oxidierenden Bedingungen ((a), (b)) her-
gestellt bzw. reduzierenden Bedingungen ((d)–(f)) ausgesetzt. Die Parameter der
einzelnen Pra¨parationen sind in Tabelle 10.3 zusammengefasst. In den Extremfa¨llen
konnte die Bildung von Co2+- bzw. Co4+-Ionen beobachtet werden.
Es wurde somit gezeigt, dass sich die Oberﬂa¨chenchemie und die elektronische
Struktur der LiCoO2-Schichten nach Sputter-Deposition u¨ber einen weiten Eigen-
schaftsbereich variieren lassen.
Li1s-Niveau
In Abbildung 10.8 ist auch das Li1s-Niveau dargestellt. Der Informationsgehalt der
Photoemission aus dem Li1s-Niveau ist durch den geringen Wirkungsquerschnitt
bei der Al-Kα Anregung [179] und der geringen chemischen Verschiebungen der
einzelnen Komponenten jedoch begrenzt [186].
3Fu¨r die Bestimmung der absoluten Sto¨chiometrie von LiCoO2 im Falle einer vorliegenden Ober-
ﬂa¨chenphase ist eine Korrektur no¨tig, da unterschiedliche kinetische Energien der PE die
Austrittstiefe und damit die Intensita¨ten der einzelnen Emissionen beeinﬂussen (insbesondere
Co2p). Eine Korrektur ist nur bei Kenntnis der Dicke dieser Deckschicht mo¨glich, sofern eine
lateral homogenene Elementverteilung vorliegt.
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Fu¨r in LiCoO2 interkalierte Lithiumionen wurde eine Emission im Bereich von
Eb(c2)= 53.5–54.2 eV beobachtet
4. Die absolute Bindungsenergie dieser Kompo-
nente ist abha¨ngig von der Lage des Fermi-Niveaus EF des LiCoO2-Wirtsgitters
(siehe Kapitel 6.2). Fu¨r die sto¨chiometrische und verunreinigungsfreie Pra¨paration
(c) wurde eine Bindungsenergie von Eb(c2)= 54.0 eV fu¨r interkalierte Lithiumionen
festgestellt.
Die unter oxidierenden Bedingungen hergestellte Probe (b) zeigt bereits eine asym-
metrische Emissionstruktur und lieferte Bindungsenergien von Eb(c1)= 53.4 eV und
Eb(c2)= 54.1 eV. Erstere deutet auf das Vorliegen von ionisch gebundenen Lithium
in Lithiumoxiden hin (siehe auch Kapitel 10.0.2). Die ausgepra¨gte Schulter im O1s-
Rumpfniveau und die verbreiterte Hauptemission der Rumpfniveaus sind ebenfalls
charakteristisch fu¨r diese Verbindungen und werden spa¨ter diskutiert.
Eine Temperaturbehandlung im Vakuum von Probe (d) fu¨hrte zu eher reduzie-
renden Bedingungen. Beobachtet wurde hier eine Bindungsenergie von Eb(c2)=
54.7 eV, sowie weitere Komponenten bei Eb(c1)= 54.0 eV und bei ho¨heren Bin-
dungsenergien Eb(c3)= 55.6 eV durch Lithiumoxide c1, aber auch Lithiumcarbona-
ten c3, die sich wahrscheinlich wa¨hrend dieser Pra¨paration durch Verunreinigungen
im Targetmaterial, des Probentra¨gers oder durch Kohlenstoﬀanteile im Restgas der
Prozesskammer bilden konnten.
Sehr große Mengen an Lithiumoxiden wurden bei Pra¨paration (a) ausgehend von
einem stark oxidierten Target erzeugt. Die Li1s-Emission besitzt hier eine sehr hohe
Halbwertsbreite (FWHM) von 2.5 eV und beinhaltet mindestens drei Komponenten
(siehe Abbildung 10.9).
Im Vergleich zu Pra¨paration (b) wurde allerdings lediglich die Rate der Abschei-
dung bei ansonsten identischen Bedingungen u¨ber die Rf Sputterleistung variiert.
Die ausgepra¨gte Bildung von Lithiumoxiden, die zu einer starken Abweichung von
der Sto¨chiometrie fu¨hrt (siehe Tabelle 10.4), ist mo¨glicherweise auf einen kineti-
schen Eﬀekt zuru¨ckzufu¨hren. Scheinbar erho¨ht sich durch die langsame Abschei-
dung der
”
eﬀektive“ Sauerstoﬀpartialdruck durch das gro¨ßere p(O2)/Rate-Verha¨ltnis.
Die Anreicherung von LixO auf der Oberﬂa¨che muss dann durch eine, durch das
O-Plasmagas hervorgerufene, Anlagerung von Lithium begru¨ndet sein.
Eine sehr breite Li1s-Emission wurde durch eine Temperaturbehandlung (e) und
u¨ber das Ar+-Ionena¨tzen (f) erzeugt. Diese Spektren zeigen zudem eine starke
Asymmetrie, die hin zu ho¨heren Bindungsenergien ausla¨uft. In diesen Proben of-
4Zur Zuordnung der verschiedenen Komponenten (c1, c2, c3) siehe Abbildung 10.9.
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Abbildung 10.9: Entfaltung der Komponenten des O1s- und Li1s-
Rumpfniveaus. Zum Vergleich sind die Emissionen einer kontaminationsfreien
LiCoO2-Oberﬂa¨che (a2, c2) und einer mit Lithiumphasen (a1, a3, c1, c3) dar-
gestellt (siehe auch Abbildung 10.15 auf Seite 169). Komponente a′3 resultiert
mo¨glicherweise aus einer Satellitenanregung oder einem O-Defektband.
fenbaren diese Strukturen im Wesentlichen die Existenz von Lithiumoxiden c1 und
-carbonaten c3 bei relativ hohen Bindungsenergien von Eb(c1)= 54.4 eV und Eb(c3)=
56.0 eV.
Durch die Reduktion der LiCoO2-Proben verschiebt sich das Fermi-Niveau in Rich-
tung Bandmitte, wodurch die Bindungsenergien erho¨ht werden. Die Emission von
interkalierten Lithium bei etwa Eb(c2)= 55.1 eV wird weitgehend von den an der
Oberﬂa¨che vorliegenden Phasen u¨berdeckt, wie im Folgenden ausgefu¨hrt wird.
Unter diesen Bedingungen ist die Bildung von Lithiumoxiden, anders als bei der
Oxidation in (a) und (b), wahrscheinlich durch die Zersetzung von LiCoO2 in Li-
thiumoxide und Kobaltoxide bzw. reduzierte Kobaltspezies zu erkla¨ren. Wie in der
folgenden Diskussion des Co2p-Niveaus ausgefu¨hrt wird, fu¨hrt die Zersetzung hier,
bedingt durch den Verlust von Gittersauerstoﬀ, zur Reduktion von Kobalt zu Co2+
und in (f) sogar zu metallischem Kobalt unmittelbar an der Oberﬂa¨che. Zur Veran-
schaulichung ist in Abbildung 10.9 eine Anpassung der einzelnen Li1s-Emissionen
c1–c3 dargestellt. Fu¨r die Identiﬁzierung der verschiedenen Lithiumspezies sei auf
Kapitel 10.0.2 verwiesen.
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O1s-Niveau
Das O1s-Rumpfniveau von LiCoO2 setzt sich typischerweise aus einer Hauptemis-
sion (H) und seiner Schulterkomponente (S) auf Seiten ho¨herer Bindungsenergien
zusammen. Von van Elp et al. wurde eine Bindungsenergie von Eb(H)= 529.2 eV
vero¨ﬀentlicht [46]. Die Autoren Dupin et al. berichteten Bindungsenergien zwischen
Eb(H)= 529.2–529.4 eV fu¨r variierte Pra¨parationsbedingungen bei der Sputterde-
position. Fu¨r die Schulterkomponente wurden Bindungsenergien zwischen Eb(S)=
531–532 eV angegeben [106].
Vergleicht man die O1s-Spektren der Referenz (c) mit denen der restlichen Pra¨pa-
rationen, fa¨llt vor allem die unterschiedlich ausgepra¨gte Schulterkomponente ins
Auge. Neben den variierenden relativen Intensita¨ten von Hauptkomponente und
Schulter, kann auch ein unterschiedlicher energetischer Abstand der Maxima beider
Emissionen im Bereich von etwa ΔEb(H–S)= 2–3 eV beobachtet werden. Tendenzi-
ell nimmt die Aufspaltung zwischen den Emissionen von oxidierten zu reduzierten
Proben zu (Tabelle 10.4). Dies kann als Hinweis darauf betrachtet werden, dass
die Schulteremission selbst mehrere Komponenten beinhaltet, deren Intensita¨ten in
den unterschiedlichen Pra¨parationen variieren. Bei niedrigen Temperaturen besitzt
die Hauptkomponente zudem eine ho¨here Halbwertsbreite, insbesondere wenn bei
einer sauerstoﬀarmen Pra¨paration Carbonate auftreten.
Insgesamt ko¨nnen bei den in Abbildung 10.8 gezeigten Proben je nach Pra¨parati-
on in der O1s-Emission bis zu vier Komponenten unterschieden werden, die durch
Fremdphasenbildung hervorgerufen werden. Die Hauptemission a2 bei Eb(a2)= 528.6–
529.5 eV resultiert aus den Co–O-Bindungen der CoO6-Oktaeder in der LiCoO2-
Struktur. Der Ursprung der Schulterkomponente ist anhand der zu dieser Thematik
vero¨ﬀentlichten Literatur nicht eindeutig zu kla¨ren. Als mo¨gliche Ursachen werden
an der Oberﬂa¨che vermutete Phasen diskutiert, wie Lithiumoxide (Li2O, Li2O2 und
LiO2) [180], LiOH [46] und Li2CO3 [187].
Exemplarisch ist eine Anpassung des O1s-Niveaus mit Voigt-Funktionen in Abbil-
dung 10.9 gezeigt. Analog zum Li1s-Rumpfniveau gehen zusa¨tzliche Komponenten
bei ho¨heren und niedrigeren Bindungsenergien relativ zur Hauptemission aus dieser
Entfaltung hervor. Allerdings ko¨nnen hier die einzelnen Beitra¨ge besser separiert
werden, vor allem bedingt durch den deutlich ho¨heren Wirkungsquerschnitt, aber
auch durch den zum Teil gro¨ßeren energetischen Abstand der Komponenten.
Die Schulterkomponente beinhaltet neben Beitra¨gen von Carbonaten auch Li2O2
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und LiO2, wa¨hrend die Emission bei niedrigeren Bindungsenergien (ΔEb(c1-c2))= -
0.7 eV) auf Li2O zuru¨ck zufu¨hren ist. U¨ber die Analyse der Rumpfniveauspektren ist
die Identiﬁzierung allerdings nicht eindeutig, da die Komponenten teilweise energe-
tisch u¨berlagern. Hierzu ist eine genaue Analyse der Valenzbandregion erforderlich,
da anhand charakteristischer Valenzbandemissionen einzelne orbitale Beitra¨ge bes-
ser unterschieden werden ko¨nnen (vergleiche Abbildung 10.13). Fu¨r eine detaillierte
Analyse der einzelnen Komponenten, auf deren Grundlage die Identiﬁzierung er-
folgte, sei an dieser Stelle wiederum auf Kapitel 10.0.2 verwiesen.
Eine sehr stark ausgepra¨gte O1s-Fremdphasenemission wurde fu¨r Probe (a) in Ab-
bildung 10.8 beobachtet. Bei dieser Pra¨paration traten große Mengen an sauerstoﬀ-
haltigen Lithiumverbindungen auf, wie an den nominellen Li:Co:O-Atomverha¨ltnis-
sen von 1.89:1:6.63 zu erkennen ist (Tabelle 10.4). Zudem weist diese Probe, vergli-
chen mit (c), neben der sehr intensiven und breiten Li1s-Emission noch deutliche
spektrale A¨nderungen im Valenzbandbereich und im Co2p-Niveau auf. Wie bei der
folgenden Diskussion dieser Bereiche ausgefu¨hrt wird, beeinﬂusst die Bildung von
Fremdphasen an der Oberﬂa¨che die gemessene elektronische Struktur im Valenz-
bandbereich drastisch.
Probe (b) zeigt im Vergleich zu (a) einen geringeren Anteil an Lithiumphasen. Die
O1s-Schulter ist schwa¨cher ausgebildet und die Sto¨chiometrie von 0.63:1:2.10 ist mit
einer Lithiumdeﬁzienz, aber einer sauerstoﬀreichen Oberﬂa¨che gleich zu setzen. Das
Co2p-Spektrum ist hier zwischen der stark oxidierten Probe (a) und Pra¨paration
(c) einzuordnen.
Eine a¨hnliche Situation wird in den O1s-Spektren der reduzierten Schichten beob-
achtet. Die O1s-Emission setzt sich a¨hnlich wie in Probe (b) aus einer Haupt- und
einer deutlichen Schulterkomponente auf Seiten ho¨herer Bindungsenergien zusam-
men. Wie bereits erwa¨hnt, nimmt der relative Abstand beider Komponenten von
(b) ΔEb= 1.80 eV, (d) und (e) ΔEb= 2.25 eV und (f) ΔEb= 2.70 eV merklich zu.
Insgesamt wurde neben der generellen Lithiumdeﬁzit an der Oberﬂa¨che der re-
duzierten Schichten auch eine Sauerstoﬀverarmung festgestellt (Tabelle 10.4). Mit
der Bildung von Sauerstoﬀdefekten geht die Reduktion von Kobalt einher (Co3+
→ Co2+, siehe anschließende Co2p-Diskussion). Diese Reduktion der Oberﬂa¨che
bewirkt womo¨glich eine A¨nderung der oktaedrischen Sauerstoﬀkoordination der
Kobaltionen (Co3+) zu einer eher tetraedrischen, wie beispielsweise im Falle der
Co2+-Ionen in CoO oder den Spinellen Co3O4 und NiCo2O4 [188, 189].
Dieser Eﬀekt ko¨nnte die beobachtete Verringerung der Bindungsenergie der O1s-
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Hauptkomponente zur Folge haben, da mit der Reduktion des Materials eine Ver-
schiebung der Emissionen zu ho¨heren Bindungsenergien zu erwarten ist, die auch
fu¨r das Li1s-Niveau, die O1s-Schulter und den Fremdphasenemissionen im Valenz-
band (Eb= 6.5 eV und 10 eV) beobachtet wird. Die Situation im Co2p-Niveau ist
hier auf Grund der zusa¨tzlichen Komponenten nicht eindeutig. Ein weiterer Hinweis
liegt in der leichten Asymmetrie der O1s-Hauptemission von Pra¨paration (d), die
auf zwei Komponenten hindeutet. Das Co2p-Spektrum besitzt hier etwa gleichstark
ausgepra¨gte Co3+- (d6,+9.5 eV) und Co
2+-Satelliten (d5, +6.0 eV). Von Chuang et
al. wurde allerdings bei der PES Untersuchung von CoO und Co3O4 fu¨r beide Oxi-
de eine identische O1s-Bindungsenergie von Eb(H)= 529.5 eV ermittelt [190]. Auch
van Elp et al. berichteten identische Bindungsenergien fu¨r Co3O4- und LiCoO2-
Pulverproben, die mit Eb(H)= 529.2 eV angegeben wurden [46]. Denkbar ist hier
auch die bevorzugte Entfernung von Gittersauerstoﬀ aus LiCoO2 in (e) und (f), die
wie bereits erwa¨hnt zur Bildung reduzierter Kobaltverbindungen fu¨hrt und wieder-
um mit der Bildung von Lithiumoxiden begleitet ist. Unter Umsta¨nden wird der
frei werdende Sauerstoﬀ teilweise bei der Zersetzung von LiCoO2 durch Lithium
in Peroxid- oder Carbonatverbindungen gebunden (vergleiche Bildungsenthalpien
in Tabelle 10.2). Hierfu¨r spricht auch die in den Spektrum der Ar+-ionengea¨tz-
ten Probe (f) beobachteten Bindungsenergiediﬀerenz zwischen O1s-Haupt- und -
schulterkomponente von ΔEb= 2.70 eV. Letztere ist identisch mit der in Kapitel
10.0.2 ermittelten Diﬀerenz zwischen Lithiumoxid und Lithiumcarbonaten (Ab-
bildung 10.2 auf Seite 139). Die Sto¨chiometrie dieser Probe belegt zudem einen
signiﬁkant erho¨hten Kobaltanteil an der Oberﬂa¨che (Verha¨ltnis von Li:Co:O wie
0.28:1:0.89).
Anhand winkelabha¨ngiger Messungen konnte belegt werden, dass diese Phasen an
der Oberﬂa¨che vorliegen (Abbildung 10.20 auf Seite 176, (100 ◦C/3:1)). Wie in die-
ser Darstellung eindeutig zu erkennen ist, nimmt die relative Intensita¨t der Schul-
terkomponente drastisch zu, wenn der Winkel zwischen Analysator und Probeno-
berﬂa¨che von 45◦ auf 15◦ verkleinert wird. Allerdings zeigt sich bei der zweiten
Messung in diesem Beispiel (500 ◦C/3:1) noch immer eine schwache, aber sehr brei-
te Emission, die zu ho¨heren Bindungsenergien hin ausla¨uft. Eine Verunreinigungs-
phase kann ausgeschlossen werden, da das sehr oberﬂa¨chenempﬁndliche HeII VB-
Spektrum (<10A˚) keine der dafu¨r charakteristischen Emissionstrukturen aufweist,
die Emission aber im XP O1s-Spektrum (<40A˚) sichtbar ist. Dies kann anhand
der Spektren von Probe (c) in den Abbildungen 10.8 (O1s) und 10.12 (HeII VB)
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nachvollzogen werden.
Diese Komponente kann von Sauerstoﬀdefekten an der Oberﬂa¨che oder Defekt-
strukturen an Korngrenzen herru¨hren [46]. Nach Jime´nez et al. besitzt die Co–
O-Bindung niedrig-koordinierter Sauerstoﬀatome in speziellen Positionen oder Do-
ma¨nen eine ho¨here Kovalenz [191]. Auch Jeng et al. wiesen auf eine defektinduzierte
Erho¨hung der Kovalenz in CoO hin [79]. Beru¨cksichtigt man die vernachla¨ssigbare
Winkelabha¨ngigkeit, ist aber auch die Formation eines Defektbandes im Volumen
oder eine Satellitenanregung denkbar. Ob ein shake-up Prozess oder ein Defektband
einen Beitrag zu dieser Emission liefert, konnte nicht eindeutig gekla¨rt werden.
Cluster-Rechnungen von Eskes et al. an Cu2O7- und Cu2O8-Einheiten mit einem
am Sauerstoﬀ lokalisierten Loch lieferten schwache und breite Schulteremissionen
im simulierten O1s-PE Spektrum [192]. Ein L–M-Lochtransfer von O2p → Co3d
kann zur Bildung eines Lochbandes fu¨hren.
Als shake-up Prozess ka¨me eine Anregung eines Co3d-Elektrons in unbesetzte Zu-
sta¨nde in Frage. Eine Anregung u¨ber erfordert eine etwas zu hohe Energie, beru¨ck-
sichtigt man den in der Literatur gegebenen Wert der Energielu¨cke von Eg= 2.7 eV
[46]. Da das Maximum des spektralen Co3d-Anteils ca. 0.7 eV unterhalb des Va-
lenzbandmaximums liegt und die shake-up-Emission folglich bei ΔEb= 3.40 eV statt
bei etwa Δ Eb(a
′
3)= 1.70 eV zu ﬁnden sein mu¨sste (vergleiche Abbildung 10.9).
Die in dieser Studie experimentell bestimmte Bandlu¨cke der LiCoO2-Schichten be-
tra¨gt jedoch nur 1.5 eV (Abschnitt 12.4.4), wodurch sich eine Energiediﬀerenz von
2.2 eV ergibt. Beachtet man, dass eine Anregung auch in Defektzusta¨nde an der Lei-
tungsbandkante stattﬁnden ko¨nnte, was die erforderliche Anregungsenergie geringer
ausfallen ließe, so ist ein solcher Prozess durchaus denkbar. Ro¨ntgenabsorptions-
messungen (XANES) weisen zudem auf das Vorliegen derartiger Zusta¨nde hin (Ab-
schnitt 12.4). Allerdings ist die U¨berpru¨fung einer Intensita¨tskorrelation zwischen
der O1s-Schulter und der Co3d-Valenzbandemission nicht mo¨glich, da im Falle
von Oberﬂa¨chenverunreinigungen die Schulter an Intensita¨t verliert und die Co3d-
Emission geda¨mpft wird.
Co2p-Niveau
Das Spektrum der Co2p-Rumpfniveauemission besitzt eine komplexe Struktur, be-
stehend aus den Spin-Bahn-aufgespaltenen Co2p3/2- und Co2p1/2-Hauptemissionen
mit jeweils einer breiten Satellitenstruktur auf Seiten ho¨herer Bindungsenergien.
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Abbildung 10.10: Entfaltung der Komponenten des Co2p3/2-Rumpfniveaus.
Die drei Komponenten der Hauptemission (d1–d3) sind jeweils begleitet von Sa-
tellitenemissionen (d4–d6), hervorgerufen durch unterschiedliche Abschirmungen
des photoinduzierten Lochzustandes auf Grund von Ladungstransfereﬀekten.
Der Hauptkomponente der Co2p3/2-Emission resultiert aus den in LiCoO2 vorlie-
genden Co3+-Ionen [106, 185]. Daneben werden abha¨ngig von den Pra¨parationsbe-
dingungen abweichende nominelle Oxidationszusta¨nde der Kobaltionen beobachtet.
Fu¨r reduzierende und oxidierende Bedingungen treten deutliche Anteile von Co2+-
und Co4+-Ionen bzw. in (f) auch Co0 verschoben um ΔEb= ± 1.1 eV verglichen
mit der Co3+-Emission auf. Die unterschiedlichen Oxidationszusta¨nde und damit
die chemische Zusammensetzung der Schichten spiegeln sich auch in der Satelli-
tenstruktur wider. Zwei Satellitenemissionen ko¨nnen bei ΔEb= +6.0 eV und ΔEb=
+9.5 eV relativ zur Co3+-Hauptkomponente beobachtet werden. Der Ursprung der
Satelliten resultiert aus Endzustandseﬀekten (ﬁnal-state), na¨mlich der fu¨r die einzel-
nen Co2p-Emissionen unterschiedlichen Abschirmung des photoinduzierten Loch-
zustandes durch eine andere Verteilung der Ladungsdichte. Eine Anpassung ist in
Abbildung 10.10 gezeigt. Ein Beitrag von Augeremissionen zum mit Al-Kα an-
geregten Co2p3/2-Spektrum konnte durch Variation der Anregungsenergie (SXPS)
ausgeschlossen werden.
Von Oku et al. konnte gezeigt werden, das sich Kobalt in LiCoO2 diamagnetisch
verha¨lt [80]. Von daher wurde von van Elp et al. ein low-spin-Zustand der Co3+-
Ionen angenommen. Fu¨r den Grundzustand von LiCoO2 mit Co
3+-Ionen in der
low-spin-Konﬁguration (S=0) wurde von den Autoren ein gemischter Charakter
der Wellenfunktion ΨGS = α |d6〉 + β |d7L〉 + γ |d8L2〉 vorgeschlagen (L steht hier
fu¨r ein Ligandenloch) [46]. Dieser CI-Ansatz (conﬁguration-interaction) stellt eine
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Mo¨glichkeit dar, die Kovalenz der Co–O-Bindung zu beschreiben (siehe auch Ab-
schnitt 3.3.3).
Galakhov et al. haben eine Abha¨ngigkeit der Co2p-Spektren von der Sto¨chiometrie
unterschiedlich behandelter LiCoO2-Proben beobachtet. U¨ber den Vergleich mit
Referenzmaterialien, wie CoO, Co3O4 und Co-Metall, wurde ausgehend von van
Elps Berechnung des Grundzustandes eine Zuordnung der spektralen Beitra¨ge zu
den Elektronenkonﬁguration vorgeschlagen.
Der Charakter der 2p3/2- und 2p1/2-Hauptlinien von sto¨chiometrischen LiCoO2 ist
nach Galakhov et al. dominiert von einer 2p53d7L-Endzustandskonﬁguration. Den
Autoren zufolge entstammen die jeweiligen, durch Ladungstransfereﬀekte hervorge-
rufenen Satelliten bei ΔEb(d6)= +9.5 eV den 2p
53d6 und 2p53d8L2 Konﬁgurationen
[185].
Die sauerstoﬀdeﬁzienten (reduzierten) Proben LiCoO2−δ (d)–(f) zeigen zum einen
eine Verschiebung des Co2p-Maximums zu ho¨heren Bindungsenergien, zum anderen
tritt ein weiterer Satellit bei ΔEb(d5)=+6.0 eV auf, dessen Intensita¨t von (d) nach
(e) mit steigendem δ zudem deutlich zunimmt. Dieser ΔEb= +6.0 eV Satellit wurde
von Galakhov et al. durch das Vorliegen von Co2+-Ionen erkla¨rt [185]. Dem entgegen
fu¨hrten Dupin et al. den Ursprung dieses Satelliten auf Co4+-Ionen zuru¨ck [106]. In
den oxidierten Proben (a) und (b) wird mit der Co4+-Komponente allerdings ledig-
lich der ΔEb(d6)= +9.5 eV Satellit beobachtet, jedoch nicht der ΔEb(d5)= +6.0 eV.
Unklarheit besteht auch bei der Zuordnung der Co2+- und Co4+-Komponenten zu
den Emission bei ho¨heren bzw. niedrigeren Bindungsenergien relativ zur Co3+-
Komponente. Die relative Lage fu¨r die Co4+-Komponente wurde von Dupin et al.
ebenfalls gro¨ßeren Bindungsenergien zugeordnet [106]. Marco et al. ordneten aller-
dings in der Spinellverbindung NiCo2O4 die Co
2+-Spezies diesem Bereich zu [189].
In dieser Verbindung nehmen Ni- tetraedrisch und Co-Ionen oktaedrisch und tetra-
edrisch koordinierte Gitterpla¨tze ein. Auch hier wurde der ΔEb= +6.0 eV Satellit
mit Co2+-Ionen korreliert. Langell et al. ordneten bei der PES-Analyse des Spinells
Co3O4 den Co
3+- und Co4+-Kationen Bindungsenergien von Eb= 779.6 eV bzw.
780.5 eV zu [188]. Wie bereits in der Diskussion der O1s-Rumpfniveaus angedeu-
tet, liegen die Kobaltionen in unterschiedlichen Sauerstoﬀkoordinationen vor, somit
erkla¨rt sich, dass sowohl Co2+ und Co4+ bei ho¨heren Bindungsenergien liegen als
Co3+ (siehe Abschnitt 10.1.3) .
Ein Vergleich der Emissionsstrukturen von LiCoO2 (c) mit der reduzierten Probe
(e) (und (f)) macht Unterschiede in der elektronischen Struktur deutlich. Die Halb-
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wertsbreiten der Hauptemissionen sowie die Intensita¨t der +9.5 eV bzw. +6.0 eV-
Satelliten variieren. Das Co2p-Spektrum von LiCoO2 zeigt nur relativ schwach aus-
gepra¨gte Satelliten und die Hauptemissionen besitzen analog zu der 3d-Valenzband-
emission geringe Halbwertsbreiten, bedingt durch den nicht-entarteten Grundzu-
stand (Abbildung 10.8).
Anders stellt sich die Situation in Spektrum (d) dar. Sowohl die Halbwertsbreite
der Hauptemission, als auch die Intensita¨t des +6.0 eV-Satelliten ist hier ho¨her.
Bei dieser Pra¨paration liegt ein hoher Anteil an Co2+- neben den Co3+-Ionen des
LiCoO2 vor. In Pra¨paration (e) mit großem Co
2+-Anteil ist die Satellitenintensita¨t
am ho¨chsten. Die Spektren besitzen zudem große A¨hnlichkeit mit denen von Co3O4
bzw. CoO [188].
In den Co2p-Spektrum von Probe (f) kommt eine intensive Emission d0 bei nied-
rigeren Bindungsenergien relativ zur Co3+-Emission hinzu. Diese Komponente ist
vermutlich metallischem Kobalt (Co0) zu zuordnen, worauf die Valenzbandspek-
tren hindeuten, die im Folgenden diskutiert werden. In den VB-Spektren wurde fu¨r
diese Probe eine Fermi-Kante beobachtet, die auf metallisches Verhalten schließen
la¨sst (Abbildung 10.11). Die hohe Intensita¨t dieser Komponente in XPS la¨sst sich
damit erkla¨ren, dass diese Phase nur an der unmittelbaren Oberﬂa¨che vorliegt. Aus
der Auswertung der nominellen Sto¨chiometrie geht fu¨r diese Pra¨paration zudem ein
stark erho¨hter Kobaltanteil hervor.
Auf Basis dieser Beobachtungen und der Messreihen im folgenden Abschnitt (Ver-
gleiche Abbildungen 10.10 auf Seite 156 sowie 10.19 auf Seite 175) wurden die
Komponenten der Hauptemission und die der Satellitenemissionen den verschie-
denen Oxidationszusta¨nden des Kobalts zugeordnet. Die Komponenten d1 und d2
stammen demnach von Emission der quasi-oktaedrisch koordinierten Co3+- und
Co4+-Ionen, in denen das core-hole durch den L–M-Lochtransfer abgeschirmt ist.
Der zugeho¨rige +9.5 eV-Satellit d6 der Co
3+-Ionen und der nicht sehr intensive
Co4+-Satellit d4 resultieren hingegen aus einer schwa¨cheren Abschirmung auf Grund
einer anderen Ladungsdichteverteilung. Die Emission der Co2+-Ionen d3 liegt bei
ho¨heren Bindungsenergien auf Grund der tetraedrischen Koordination dieser De-
fektspezies. Fu¨r reduzierende Bedingungen tritt mit der Zunahme der d3-Emission
der intensive +6 eV-Satellit d5 auf. Bei starker Reduktion der Schicht kommt bei
niedrigeren Bindungsenergien die Emission d0 hinzu, mit metallischem Verhalten
(FWHM 0.6 eV, Fermi-Kante).
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Folgerungen
Insgesamt wird deutlich, dass bei oxidischen Materialien wichtige Informationen
u¨ber die elektronische Struktur dieser Systeme aus den XP Spektren der core-level-
Emissionen abgeleitet werden ko¨nnen. Die komplexen 2p-Spektren von Kobalt un-
terscheiden sich oﬀensichtlich in den Strukturen der Haupt- und den Satellitenemis-
sionen, abha¨ngig von dem jeweiligen Anteilen der Komponenten mit (nominellen)
Oxidationszusta¨nden von +II bis +IV bzw. metallischem Kobalt.
Zusammenfassend zeichnet sich anhand der Analyse der Rumpfniveauspektren fol-
gendes Bild ab: Vera¨ndert man die Pra¨parationsbedingungen ausgehend von denen
einer sto¨chiometrischen LiCoO2-Schicht in Richtung oxidierender bzw. reduzieren-
der Bedingungen, so kommt es zur Bildung von Fremdphasen an der Oberﬂa¨che und
zur Abweichungen von der Sollzusammensetzung der darunterliegenden LiCoO2-
Schichten, wodurch auch die elektronische Struktur des Materials vera¨ndert wird.
Die Reduktion des Materials ﬁndet durch den Verlust an Gittersauerstoﬀ statt,
der die Bildung von Co2+-Ionen zur Folge hat. Unter stark reduzierenden Ein-
ﬂuss kommt es scheinbar zu einer Phasentrennung von LiCoO2 in Li1−xCoO2−δ
und Co- bzw. Li-Oxiden. Die extremen Bedingungen beim Ar+-Ionena¨tzen fu¨hren
sogar zur Beobachtung von Co0 in den Spektren. Diese (Zersetzungs-)Reaktion be-
wirkt auch eine Segregation von Lithiumverbindungen an die Oberﬂa¨che. Schein-
bar verla¨sst Lithium zusammen mit Sauerstoﬀ das LiCoO2-Gitter. Neben LiCoO2−δ
bzw. Li1−xCoO2−δ liegt bei einer solchen Pra¨parationsbedingungen vermutlich CoO
und Co3O4 zusammen mit Lithiumoxiden bzw. -carbonaten vor. Die Bildung von
lithiumarmen Phasen konnte mit den XRD- und Raman-Analysen besta¨tigt werden
(Kapitel 8).
Unter oxidierenden Bedingungen wird die Carbonatbildung hingegen unterdru¨ckt,
da die Kohlenstoﬀverbindungen vor allem bei hohen Temperaturen vermutlich zu
COx abreagieren. Allerdings treten auch hier Lithiumoxide an der Oberﬂa¨che auf.
Die Lithiumoxidbildung hat eine teilweise Deinterkalation zur Folge. Somit liegt in
diesem Falle neben LiCoO2 an der Oberﬂa¨che ein merklicher Anteil an Li1−xCoO2
mit nominellen Co4+-Ionen vor (|3d6L〉 bzw. |3d5〉; s.u.).
Insgesamt weisen die Rf gesputterten Schichten zumindest an der Oberﬂa¨che eine
leichte Lithiumarmut auf, selbst wenn keine Verunreinigungsphasen gebildet wur-
den. Allerdings kann dies auch von der ungenauen Bestimmung des Lithiumanteils
herru¨hren.


















Abbildung 10.11: Anpassung der Valenzbandspektren zur Bestimmung des
Valenzbandmaximums bzw. im Falle von Probe (f) der Fermi-Kante. Die ermit-
telten Werte unterliegen einem Fehler von Δ= ±0.15 eV unter Beru¨cksichtigung
der Analysatorauﬂo¨sung und der Linienbreite der HeII Strahlung.
10.1.2 Analyse des Valenzbandbereichs
Die Valenzbandspektren sind von entscheidender Bedeutung bei der Analyse der
elektronischen Struktur. In diesem Bereich werden Elektronen spektroskopiert, die
den gro¨ßten Beitrag zur chemischen Bindung liefern. In Oxiden geben die relati-
ven Lagen und Strukturen der Sauerstoﬀ- und Kationenba¨nder Aufschluss u¨ber die
Wechselwirkung und Hybridiserung der einzelnen Orbitale.
Die Verwendung der unterschiedlicher Laborquellen fu¨r die Anregung erlaubt hier
eine eingeschra¨nkte Variation der Wirkungsquerschnitte wie auch der Oberﬂa¨chen-
empﬁndlichkeit. Die Austrittstiefe der Elektronen ist bei der HeII Anregung mit
< 10A˚ geringer als bei der XP Anregung mit < 40A˚ (Tabelle 6.2.1 auf Seite 73).
Die XP Valenzbandspektren zeigen auf Grund der unterschiedlichen Anregungs-
wahrscheinlichkeiten der O-, Co- und Li-Orbitale vornehmlich die Co3d-artigen
Zusta¨nde, wohingegen die HeII VB-Anregung besonders empﬁndlich gegenu¨ber
den O2p-abgeleiteten Zusta¨nden ist. Die Wirkungsquerschnitte der Photoionisa-
tion
”
freier“ Atome wurden von Yeh und Lindau berechnet und wurden fu¨r die-
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se Diskussion herangezogen [179]. Der Verlauf der Wirkungsquerschnitte der das
Valenzband dominierenden Co3d- und O2p-Orbitale ist in Abbildung 11.4 auf Sei-
te 188 in Abha¨ngigkeit von der Energie der anregenden Strahlung dargestellt.
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Abbildung 10.13: Gezeigt ist eine Anpassung der Valenzbandemissionen von
(S)XPS Messungen mit Voigt-Funktionen. Der Untergrundabzug erfolgte mit
der Shirley-Funktion. Fu¨r die Anregung der Photomission wurden Energien von
hν= 40 eV, hν= 110 eV und hν= 1486.6 eV verwendet.
deutlich unterschiedlichen relativen Intensita¨ten der einzelnen Ba¨nder auf. Die stark
10.1 Analyse und Optimierung der chemischen Eigenschaften 163
kobaltartigen Zusta¨nde konzentrieren sich in den Strukturen am Valenzbandmaxi-
mum. Fu¨r die Referenzpra¨paration (c) ist eine dominante Emission bei Eb(A)=
1.3 eV zu erkennen, die von Co3d-artigen Zusta¨nden herru¨hrt. Diese Emission be-
sitzt eine auﬀa¨llig geringe Halbwertsbreite von FWHM= 1.1 eV, wiederum typisch
fu¨r die low-spin-Konﬁguration der Co3+-Ionen. Dies resultiert nach Kemp und Cox
aus dem 1A1 Grundzustand in oktaedrischer Umgebung der nur einen U¨bergang in
den 2T2-Zustand erlaubt [193]. Im Bereich von Eb(C–E)= 3–8 eV folgt ein breites
Band bestehend aus Emissionen, die einen ausgepra¨gten O2p-Charakter besitzen.
In Abbildung 10.13 ist eine Anpassung der Valenzbandregion in XPS Al-Kα und
Soft-XPS (SXPS) Messungen fu¨r Photonenenergien von 40, 110 und 1486.6 eV dar-
gestellt.
Durch Beru¨cksichtigung der Intensita¨tsabha¨ngigkeiten der einzelnen Valenzband-
komponenten und durch den Vergleich mit DFT-Bandstrukturrechnungen5 von
Czyzyk et al. [47] konnte der orbitale Ursprung dieser Emissionen in erster Na¨he-
rung bestimmt werden. In Abbildung 10.14 sind die Beitra¨ge der einzelnen Orbitale
zu den Valenzba¨ndern schematisch dargestellt. Dem Diagramm sind die erhaltenen
Besetzungszahlen sowie Bandbreiten zu entnehmen.
Die Valenzbandkomponenten A und B werden den Co3d-artigen Anteilen zugerech-
net, da die relativen Intensita¨ten im Vergleich zu den u¨brigen Emissionen mit stei-
gender Anregungsenergie deutlich zunehmen6. Diese Emissionen wurden deshalb
unter Beru¨cksichtigung ihrer energetischen Lage einem t2g-Ursprung zugeordnet.
Im unverzerrten oktaedrischen Ligandenfeld sind die t2g-Zusta¨nde eigentlich nicht-
bindend, sofern nur O2p-Ligandenorbitale betrachtet werden. Czyzyk et al. wiesen
allerdings darauf hin, dass in LiCoO2 Li- und O-Zusta¨nde mit niedrigerer Symmetrie
existieren, was zusammen mit der gebrochenen Translationssymmetrie dazu fu¨hrt,
dass bindende t2g-Ba¨nder mit kovalenten Anteil entstehen [47]. Trotz der niedrige-
ren Symmetrie des Kobaltgitterplatzes, auf Grund des verzerrten CoO6-Oktaeders
(5D3d), wurde von den Autoren zur vereinfachten Darstellung der orbitalen Beitra¨ge
zur Bandstruktur die Oh-Punktgruppe verwendet.
Ferner geht Komponente C aus Orbitalen mit t1u-Symmetrie hervor, mit vornehm-
lich O2p-Charakter. Die Emission D resultiert aus hybridisierten O2p–Co3d-eg-
Zusta¨nden. Beide Emissionen zeigen mit zunehmender Photonenenergie wesentlich
5LSDA-LSW DFT, local spin density approach - local spin wave
6Der kobaltartige Charakter beider Emissionen wird auch durch ResPES/CIS-Messungen
(Kapitel 11.1.3) und die SXPS/XAS-Untersuchung elektrochemisch deinterkalierter Proben
besta¨tigt (Kapitel 12.6.1).
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geringere relative Intensita¨ten relativ zu den kobaltartigen Komponenten A und B.
Fu¨r diese Zusta¨nde im Zentrum des 6 eV-Sauerstoﬀbandes wurden von Czyzyk et
al. ein besonders ausgepra¨gter kovalenter Charakter erhalten.
Galakhov et al. verglichen XPS-Valenzbandmessungen ebenfalls mit den theoreti-
schen Analysen von Czyzyk et al. [47]. Als Kriterium fu¨r den orbitalen Ursprung
der Emissionen dienten hier allerdings Co Lα- und O Kα-Ro¨ntgenemissionsspek-
tren (XES) [185]. In der Anpassung wurden die 3d-Anteile von den Autoren eben-
falls den Emissionen A und B zugeordnet. Die O2p-abgeleiteten Zusta¨nde liefern
den gro¨ßten spektralen Beitrag um Eb=5 eV, worauf u¨ber den Vergleich mit XE-
Messungen geschlossen wurde. Die in den XE-Spektren energetisch eng zusammen
liegenden Co- und O-Emissionsmaxima deuten auf eine starke Hybridisierung der
Co3d- und O2p-Zusta¨nde hin.
Zusa¨tzlich wurde Band E der Hybridisierung von Co4s-4p- (a1gund t1u) mit O2p-
Zusta¨nden zugeordnet. Die Komponente G ist den Autoren zufolge eine Satelli-
tenstruktur, die im von Czyzyk verwendeten LDA Ein-Teilchen-Modell nicht be-
schrieben werden kann7. Diese Emission bei 11.5 eV wird demnach durch ein nur
schwach abgeschirmtes Co3d-Loch hervorgerufen (Endzustand: 〈3d5|). Dieser Dis-
kussion folgend, haben die Emissionen A–E ihren Ursprung in Zusta¨nden, in denen
der photoinduzierte Lochzustand (core-hole) auf Grund des L–M-Lochstransfers
abgeschirmt ist (Endzustand: 〈3d6L|).
Im von Galakhov et al. diskutierten XP Al-Kα Spektrum treten die Komponenten
F und H nicht auf. Diese Komponenten besitzen nur bei niedrigen Anregungsener-
gien im HeI–HeII-Regime einen merklich Beitrag zum Spektrum, was von daher fu¨r
einen deutlichen O2p-Charakter ohne Co3d-Beimischungen spricht.
Der Verlauf der relativen Intensita¨ten der Emissionen F, G und H, die in den in
den Messreihen der ResPES/CIS-Experimente (Kapitel 11) bei Eb= 9.5, 12.0 und
15 eV als Funktion der Anregungsenergie (20 eV≤ hν ≤ 120 eV) beobachtet werden
konnten, spricht in gleicher Weise fu¨r einen ausgepra¨gten sauerstoﬀartigen Charak-
ter.
Denkbar ist hier, dass es sich auf Grund der Bindungsenergie um eine Lithiumoxi-
demission handelt bzw. um Lithiumhydroxide. Letzteres ist insbesondere fu¨r Kom-
7Die Satellitenstruktur, die im verwendeten LDA Ein-Teilchen-Ansatz nicht wiedergegeben wer-
den konnte, resultiert aus einem nicht oder nur schwach abgeschirmten Co3d-Loch. Dieser
Lochzustand ist lokalisiert und bricht damit die Translationssymmetrie, wodurch dieser Zu-
stand nicht mehr in der Bandtheorie zu beschreiben ist. Hier ist eine dynamische Viel-Teilchen-
Betrachtung erforderlich.
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ponente F anzunehmen, da die Bindungsenergie hierfu¨r typisch wa¨re (siehe Kapitel
10.0.2). Es kann sich bei diesen Emissionen aber auch um eine Satellitenstruktur
des Sauerstoﬀbandes handeln. Mo¨glich wa¨re in diesem Fall ein shake-up Prozess
aus dem Ligandenband in leere Kobaltzusta¨nde. Oﬀensichtlich u¨berdecken diese
2p-Emissionen den 〈3d6L|-Satelliten der Kobaltzusta¨nde G bei niedrigen Photo-
nenenergien; sie sind aber bei Energien im Al-Kα Regime nicht mehr im Spektrum
vorhanden.
Die hier beschriebenen Verfahren der Analyse von Valenzbandzusta¨nden anhand
der PI-Wirkungsquerschnitte oder u¨ber den Vergleich mit XES-Messungen sind nur
eingeschra¨nkt fu¨r die Bestimmung der orbitalen Beitra¨ge anwendbar. Zwar lassen
sich mit Hilfe der theoretischen Untersuchungen die beteiligten Orbitale identiﬁ-
zieren und tendenziell einen O2p-/Co3d-Charakter zuordnen, jedoch ist ist diese
Beschreibung nicht eindeutig bzw. quantitativ. Zum einen sind in beiden Fa¨llen die
exakten Wirkungsquerschnitte nicht bekannt, zum anderen ist die Energieauﬂo¨sung
in den XE-Spektren, die eine Faltung der DOS des ionisierten Rumpfniveaus und
der PDOS der Valenzbandzusta¨nde darstellen (Δl= ±1), nicht so gut wie in der
PES.
Die spektrale Separation der Valenzbandemissionen anhand ihres orbitalen Cha-
rakters gelingt besser mittels resonanter Photoelektronenspektroskopie (ResPES)
direkt aus den erhaltenen Daten. Dieses Experiment, in dem die Resonanz von le-
diglich kobaltartigen Zusta¨nden fu¨r die Trennung von O2p- und Co3d-Emissionen
genutzt wurde, wird in Kapitel 11 ausfu¨hrlich behandelt.
Fremdphasen und elektronische Struktur
In den UP-Valenzbandspektren von LiCoO2-Pulverproben wurden von Kemp et al.
fu¨nf eng beieinander liegende Ba¨nder bei Eb= 1.2, 4.8, 7.3, 10.9 und 13.8 eV be-
obachtet, die der elektronischen Struktur von LiCoO2 zugerechnet wurden [193].
Allerdings handelte es sich, außer bei der Emission Eb= 1.2 eV, um Emissionen die
durch die Oberﬂa¨chenkontaminationen durch Lithiumverbindungen hervorgerufen
wurden (siehe Kapitel 10.0.2). Von den Autoren wurden die Emissionen bei 4.8
und 7.3 eV als Sauerstoﬀemissionen einer Kochsalzstruktur gedeutet, mit
”
Satelli-
ten“ bei 10.9 und 13.8 eV.
Diese Strukturen sind auch mehr oder weniger stark ausgepra¨gt in den UP Spek-
tren der Pra¨parationen (a), (b) und (d)–(f) zu erkennen (Abbildung 10.12). Hinge-
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Abbildung 10.14: Gegenu¨bergestellt sind eine SXPS Messung des Valenz-
bands und die und ein Diagramm zur Darstellung der Orbitalbeitra¨ge zu den
einzelnen Ba¨ndern nach Czyzyk et al. [47]. Die Zahlen geben die Anteile der
Co3d-, 4s- und 4p-Zusta¨nde sowie der O2p-Zusta¨nde an. Im Bereich des Lei-
tungsbandes liefern auch Li-Zusta¨nde einen merklichen Beitrag (gestrichelt).
gen ist die Intensita¨t der Co3d-Emission am Valenzbandmaximum und des breiten
Sauerstoﬀbandes hier durch die Oberﬂa¨chenphasen deutlich abgeschwa¨cht. Diese
Messungen sind als Superposition der Emissionen von Fremdphasen und LiCoO2
zu verstehen. Die sehr geringe PE Austrittstiefe der HeII-Spektren zusammen mit
Fremdphasen an der Oberﬂa¨che erlauben keine Aussagen u¨ber die elektronische
Struktur von LiCoO2. Die Lage des Valenzbandmaximums wurde aber dennoch
aus diesen Daten extrahiert, da die Auﬂo¨sung der UP-Spektren besser ist als die
der XP (siehe Tabelle 6.2.1 auf Seite 73) und im diesem Bereich praktisch nur Ko-
baltzusta¨nde einen Beitrag liefern.
Neben den genannten Gru¨nden ist eine Interpretation der HeI-Emissionsstrukturen
zusa¨tzlich durch die nahe liegende Sekunda¨relektronenkante erschwert. Diese Mes-
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sungen dienten lediglich fu¨r die Bestimmung der Austrittsarbeiten, die in Tabelle
10.4 aufgefu¨hrt sind. Die Austrittsarbeiten liefern einen Hinweis auf Oberﬂa¨chen-
kontaminationen. Anhand dieser Daten ist zu erkennen, dass Probe (c) die gro¨ßte
Austrittsarbeit besitzt, mit einem fu¨r LiCoO2 typischen Wert von Φ= 5.3 eV. Nied-
rigere Werte um Φ= 3.5 eV sind wiederum charakteristisch fu¨r Verunreinigungen
durch Lithiumverbindungen (Kapitel 10.0.2) oder Kobaltoxide.
Anders stellt sich die Situation in XP Al Kα-Spektren der Valenzbandregion dar.
Bei diesen Photonenenergien sind die Messungen besonders empﬁndlich gegenu¨ber
kobaltartigen Zusta¨nden und die Photoelektronen besitzen daru¨berhinaus eine gro¨ße-
re Austrittstiefe. Hier ko¨nnen wichtige Informationen u¨ber die Elektronenkonﬁgu-
ration der Co-Ionen erhalten werden. Abha¨ngig vom Oxidationszustand und der
Spin-Konﬁguration ist eine andere Multiplettaufspaltung zu erwarten (siehe Kapi-
tel 3.3.3), die sich in den Spektren widerspiegelt.
Die VB-Zustandsdichten der Proben mit deutlichen Co2+ bzw. Co4+-Anteil (a), (e)
und (f) sind u¨ber einen relativ großen energetischen Bereich aufgeweitet und die
Co3d-Zusta¨nde am Valenzbandmaximum sind weniger deutlich von den O-Ba¨ndern
getrennt.
Im Gegensatz zu den Co3+-Ionen mit einer low-spin-Konﬁguration ((t2g)
6(eg)
0,
S = 0) erstreckt sich der spektrale Beitrag der 3d-Zusta¨nde der Co2+-Ionen in den
Spektren (e) und (f) u¨ber einen ausgedehnteren Energiebereich. Dies resultiert aus
der ho¨heren Anzahl der (energetisch separierten) Ligandenfeldzusta¨nde bei der Ioni-
sierung eines d7-Systems (siehe Kapitel 3.3.3). Durch die starken Elektron-Elektron-
Wechselwirkungen (Korrelation) in LiCoO2 kommt es zu einer weiten Aufspaltung
der 〈d6|, 〈d7L| und 〈d8L2| Endzusta¨nde, die wiederum jeweils eine Multiplettauf-
spaltung besitzen [46].
Ausgehend von der angenommenen high-spin-Konﬁguration (Coulomb-Energie do-
miniert) eines 4T1-Grundzustandes von CoO in oktaedrischer Sauerstoﬀumgebung
((t2g↑)3 (eg↑)2(t2g↓)2 (eg↓)0, S = 3/2) ko¨nnen verschiedene Ligandenfeldzusta¨nde
erreicht werden [46, 194]. Bei tetraedrischer Ligandenkoordination der Co2+-Ionen,
wie etwa in Co3O4 invertiert sich die Anordnung der Orbitale mit eg- und t2g-
Symmetrie. Es wird eine (eg↑)2(t2g↑)3(eg↓)2(t2g↓)0 (S = 3/2) Grundzustandskonﬁ-
guration erhalten, wobei die Kristallfeldaufspaltung um den Faktor 4
9
geringer ist
als in oktaedrischer Koordination [46].
Die elektronische Konﬁguration oktaedrisch koordinierter Co4+-Ionen (3d5, bzw.
3d6L) im low-spin Grundzustand kann mit (t2g↑)3(t2g↓)2(eg)0 (analog zu Co3+) bzw.
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mit (eg↑)2 (a1g↑)1 (eg↓)2 (S = 1/2) beschrieben werden. Letztere wird in der Lite-
ratur mit einer trigonalen Verzerrung der CoO2-Lagen (Oh-Symmetrie) begru¨ndet
[81]. Durch diese Erniedrigung der Symmetrie liegt die Punktgruppe D3d vor und
bedingt die Aufspaltung der t2g-Zusta¨nde in eg und a1g sowie die Rehybridisierung
der t2g-abgeleiteten eg-Zusta¨nde mit den urspru¨nglichen zu eg
(1) und eg
(2) .
Wie bereits in der vorherigen Diskussion des Co2p-Bereichs angedeutet existieren
in Pra¨paration (f) zudem metallische Co0-Zusta¨nde. Anhand der Anpassung der
HeII Spektren in Abbildung 10.11 ist eine Fermi-Kante bei Eb= 0.14 eV ersichtlich.
Dieser Wert liegt im Rahmen der Fehlergenauigkeit (Summe aus der Halbwerts-
breite der HeII-Strahlung und der Energieauﬂo¨sung des Analysators bzw. Fehler
der Kalibrierung (Temperaturdrift)).
10.1.3 Einﬂuss des Ar:O2-Verha¨ltnisses auf die
Schichtzusammensetzung
Aus der voran gegangen Diskussion wurde deutlich, dass bei der Pra¨paration der
Sauerstoﬀgehalt im Prozessgas eine wichtige Rolle spielt. Ein U¨berangebot bzw. eine
Deﬁzit kann zu drastischen Abweichungen von der Soll-Sto¨chiometrie der LiCoO2-
Schichten und damit zu A¨nderungen der strukturellen und elektronischen Eigen-
schaften fu¨hren.
Der Einﬂuss des Sauersoﬀpartialdrucks p(O2) wurde, wie schon bei den Raman-
und XRD-Analysen, systematisch in Abha¨ngigkeit von der Substrattemperatur un-
tersucht. Allerdings wurden hier, anders als bei der urspru¨nglichen Optimierung,
Abscheidebedingungen eingestellt, die in einem engeren Bereich um die optimalen
Parameter liegen. Fu¨r die Pra¨paration von LiCoO2 mit den gewu¨nschten Eigen-
schaften der HT-Phase hat sich gezeigt, dass Gasmischungen aus Ar und O2 fu¨r die
Abscheidung verwendet werden mu¨ssen. Es haben sich je nach Temperatur Ar:O2-
Verha¨ltnisse von 3:1–1:1 bei einem Absolutdruck p= 1–3·10−3mbar als geeignet
erwiesen (siehe auch Abschnitt 7.3.1).
In Abbildung 10.15 sind Messserien fu¨r Ar:O2-Gasmischungen von 3:1 und 1:1 auf-
gefu¨hrt, in denen die Substrattemperatur von 100–600 ◦C variiert wurde. In dieser
Darstellung sind die Li1s, O1s und Co2p-Rumpfniveaus enthalten.
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Abbildung 10.15: XPS-Analyse der Schichteigenschaften abha¨ngig von der
Substrattemperatur wa¨hrend der Sputterdeposition. Es sind zwei Messreihen
fu¨r Ar:O2-Mischungsverha¨ltnisse von 3:1 und 1:1 dargestellt.




























Abbildung 10.16: Bei niedrigen Temperaturen und geringen Sauerstoﬀanteil
im Sputtergas treten geringe Mengen von Carbonatverunreinigungen auf (C1s-
Niveaus).
Rumpfniveauspektren
Ein Vergleich der C1s-Region in Abbildung 10.16 fu¨r die Zusammensetzungen Sput-
tergases von 1:1 und 3:1 zeigt vor allem fu¨r letztere Emissionen von (Lithium-
)Carbonaten bei Eb(b3)= 289 eV (siehe auch Kapitel 10.0.2). Die Bildung dieser
Verbindung wird bei niedrigen Temperaturen im Bereich von 100–300 ◦C in Kom-
bination mit einem geringen Sauerstoﬀanteil p(O2) im Prozessgas beobachtet. Bei
Temperaturen >400 ◦C bzw. erho¨hten p(O2) zusammen mit der Plasmaanregung
treten diese Verbindungen nicht mehr oder weniger stark auf. Wie bereits erwa¨hnt,
reagieren die C-Verunreinigungen unter diesen Bedingungen vermutlich zu COx.
Die 1:1-Pra¨parationen weisen daher auch bei niedrigen Substrattemperaturen we-
sentlich geringere Anteile dieser Phase auf (Abbildung 10.18). In Abbildung 10.17
sind SXPS-Messungen einer Pra¨paration dargestellt, die die typischen durch Car-
bonatverbindungen hervorgerufenen Emissionsstrukturen aufweisen.
In den O1s-Spektren (Abbildung 10.15) der sauerstoﬀarmen Pra¨paration (3:1) fu¨hrt
die Bildung von Lithiumoxiden und (Lithium-)Carbonaten zu verbreiterten Haupte-
missionen und einer anderen Struktur der Komponenten bei ho¨heren Bindungs-
energien. Im Vergleich dazu zeigen die Pra¨parationen mit einer Ar:O2-Zusammen-
setzung von 1:1 geringere Halbwertsbreite (FWHM) der Hauptemission sowie eine
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Abbildung 10.17: SXPS-Messungen einer LiCoO2-Schicht mit Carbonatver-
unreinigungen (Eb(C1s)= 289 eV), die bei TS= 400 ◦C in 100% Ar abgeschieden
wurde. Die Anregung der Rumpfniveaus erfolgte bei maximaler Oberﬂa¨chen-
empﬁndlichkeit (Ekin= 110–120 eV). In Li1s- und O1s-Regionen sind deutlich
die Carbonatemissionen auf Seiten ho¨herer Bindungsenergien zu erkennen. Die
leichte Asymmetrie deutet auf das Vorliegen unterschiedlicher Bindungsverha¨lt-
nisse hin. Das Valenzbandspektrum zeigt die typische Emissionsstruktur, die
schon in Kapitel 10.0.2 diskutiert wurden (vergleiche mit Diﬀerenzspektrum in
Abbildung 10.6 auf Seite 144).
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na¨her an der Hauptemission liegende Schulter, die auf einen geringen Anteil an
Li2O und im wesentlichen Li2O2 hindeutet. Bei Substrattemperaturen > 400
◦C
liegt in beiden Fa¨llen nur noch die scharfe Emission des LiCoO2-Gittersauerstoﬀs
(a2, FWHM= 0.85 eV) vor und die Intensita¨t der Emissionen bei ho¨heren Bindungs-
energien nimmt ab.
Fu¨r die Anpassung des O1s-Rumpfniveaus wurden die Informationen aus dem in
Kapitel 10.0.2 genutzt, in dem die Reaktion von Lithiummetall mit verschiedenen
Atmospha¨ren verfolgt wurde. Dieses Experiment lieferte eine Bindungsenergiediﬀe-
renz zwischen Li2O und Carbonaten von ΔEb= 2.7 eV. Aus der Anpassung in Ab-
bildung 10.15 geht hervor, dass die Carbonatemissionen a3 bei ΔEb(a3)= +2.0 eV
relativ zur Sauerstoﬀemission a2 des LiCoO2 liegen, vergleichbar mit denen von
Li2O2 und LiO2. Liegen Carbonate vor, tra¨gt auch Komponente a1 bei ΔEb(a1)= -
0.7 eV mit einer zur Hauptemission a2 vergleichbaren Intensita¨t zum Spektrum bei.
Die Intensita¨t von Komponente a1, hergerufen durch Lithiumoxide (Li2O, Li2O2),
korreliert jeweils mit der in den Li1s-Spektren beobachteten Intensita¨t der Lithiu-
moxidemission c1.
Hingegen ko¨nnen in Pra¨parationen ab 400 ◦C die Komponenten a′3 (ΔEb(a
′
3)=
+1.5 eV) und a4 (ΔEb(a4)= +2.4 eV) als Lithiumperoxid- und superoxidspezies
(Li2O2, LiO2) identiﬁziert werden, da diese Emissionen zusammen mit hohen Li-
und O-Konzentrationen auftreten, auch wenn kein Kohlenstoﬀ- oder andere Ver-
unreinigungen in den Spektren beobachtet werden. Die Valenzbandspektren zeigen
ebenfalls die hierfu¨r charakteristischen Emissionsstrukturen.
Der gro¨ßte Anteil an Li2O wurde jeweils zusammen mit Carbonaten (-CO3) beob-
achtet. Treten keine Carbonate auf, liegt neben Li2O vor allem Li2O2 (und LiO2)
an der Oberﬂa¨che vor. In Abbildung 10.18 sind die relativen, an der Oberﬂa¨che
vorliegenden Atomverha¨ltnisse dargestellt.
Das Li1s-Rumpfniveau besteht bei hohen Abscheidetemperaturen aus einer einzel-
nen Komponente (c2, FWHM= 0.8 eV), hervorgerufen durch interkalierte Lithi-
umionen zwischen den CoO2-Lagen der LiCoO2-Struktur. Bei niedrigen Tempe-
raturen ko¨nnen hingegen drei Emissionen unterschieden werden. Zusa¨tzlich zu c2
wurden ΔEb(c1)= -0.65 eV (Li2O) und ΔEb(c3)= +0.85 eV (LixCO3) beobachtet.
Wie schon im vorangegangenen Kapitel diskutiert, sind die Reaktionen von Li mit
C und/oder O bei einer Pra¨paration mit niedrigen Substrattemperaturen verbun-
den mit einer partiellen Deinterkalation. Im oberﬂa¨chennahen Bereich liegt daher
zusammen mit den Lithiumphasen an Lithium verarmtes Li1−xCoO2 vor. Auf der






































Abbildung 10.18: Entwicklung der chemischen Zusammensetzung an der
Oberﬂa¨che mit der Substrattemperatur normiert auf Kobalt. Bei einem zu gerin-
gen Sauerstoﬀanteil im Ar–O2-Sputtergas treten versta¨rkt C-Verunreinigungen
auf, die zu Abweichungen in der Sto¨chiometrie von LiCoO2 fu¨hren. Bei niedrigen
Temperaturen ist ein U¨berschuss an Lithium und Sauerstoﬀ zu beobachten. Das
Li/O-Verha¨ltnis bleibt hierbei weitgehend konstant.
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anderen Seite sind abha¨ngig von den Pra¨parationsbedingungen, insbesondere bei
hohen Substrattemperaturen, Sauerstoﬀdefekte im Gitter zu erwarten.
Im Co2p-Niveau (Abbildung 10.15) sind Intensita¨tsvariationen sichtbar, die eben-
falls mit dem Auftreten der Lithiumphasen korrelieren. Die Gesamtintensita¨t der
Emissionen aus dem Volumenmaterial wird bei einer vorliegenden Oberﬂa¨chenpha-
se durch die begrenzte Austrittstiefe der Photoelektronen abgeschwa¨cht (Abbil-
dung 6.4 auf Seite 70). Dies fa¨llt insbesondere bei der Co2p-Emission ins Auge, da
Kobalt bei niedrigen Temperaturen, die die Bildung der Lithiumphasen begu¨ns-
tigen, keine Oberﬂa¨chenfremdphase ausbildet und somit im Gegensatz zu O und
Li nur unter der Deckschicht vorliegt. Sowohl die Intensita¨ten der Hauptlinien, als
auch die der Satellitenstrukturen erscheinen daher geda¨mpft.
In der Hauptemission sind A¨nderungen der relativen Intensita¨ten der Komponen-
ten d1 und d2 der Co
3+- und Co4+-Ionen bemerkbar. Bei niedrigen Temperaturen,
je nach Grad der Oberﬂa¨chenverunreinigung durch Lithiumphasen, tritt Emission
d2 in beiden Pra¨parationsreihen deutlicher hervor. Der direkte Vergleich la¨sst aber
fu¨r die 3:1-Gasmischung bis 300 ◦C einen ho¨heren Anteil der d2-Komponente im
Co2p-Niveau erkennen. Wie bereits in Kapitel 10.1 diskutiert, ist diese Emission
der
”
Co4+“-Ionen (2p63d5 bzw. 2p53d6L) bedingt durch die partielle Deinterkalati-
on auf Grund der Bildung von Lithiumphasen an der Oberﬂa¨che. Die Bildung von
Co2+-Ionen, deren Emission d3 ebenfalls bei ho¨heren Bindungsenergien liegt, wa¨re
mit dem Auftreten der Satellitenstruktur bei ΔEb(d5)=+6.0 eV verbunden.
Winkelabha¨ngige Messungen zeigen keinerlei Unterschiede fu¨r eine saubere Pra¨pa-
rationen (500 ◦C/3:1), jedoch ist fu¨r eine kontaminierte Probe (100 ◦C/3:1) eine
etwas intensivere d2-Komponente zu erkennen (Abbildung 10.20). Hieraus kann ge-
folgert werden, dass Co4+-Defekte zwar versta¨rkt an der Oberﬂa¨che auftreten, das
Vorliegen der Li1−xCoO2-Phase sich aber nicht unbedingt auf diesen Bereich be-
schra¨nkt, sondern sich auch im Volumen fortsetzen kann.
Aus den Raman- und XRD-Analysen ging zudem hervor, dass die Schichten bei
Temperaturen zwischen 100–300 ◦C noch keine ausgepra¨gte Kristallinita¨t besitzen.
Ungeordnete Bereiche mit hohen Defektdichten ko¨nnen zusa¨tzlich zu verbreiterten
Emissionen fu¨hren. Anhand der lediglich geringfu¨gigen FWHM-A¨nderungen in der
1:1-Serie ist dieser Eﬀekt im Vergleich zu den 3:1 Pra¨parationen aber vernachla¨ssig-
bar.
In den Pra¨parationsreihen (Abbildung 10.15) ist mit steigender Substrattempe-
ratur eine Bindungsenergieverschiebung zu ho¨heren Energien zu beobachten. Die
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Abbildung 10.19: Anpassung des Co2p3/2-Niveaus (1) fu¨r oxidierende bis redu-
zierende Bedingungen und (2) fu¨r ein Ar:O2-Verha¨ltnis von 3:1 in Abha¨ngigkeit
von der Temperatur. Die reduzierten Schichten in (1) besitzen einen erho¨hten
Co2+-Anteil und sogar Co0. Mit steigender Substrattemperatur in (2) nimmt
der relative Anteil der Co4+-Ionen ab.
Bindungsenergieverschiebung in den Spektren ist ein Indiz fu¨r die Reduktion des
Materials: Das Fermi-Niveau verschiebt sich in Richtung Bandlu¨ckenmitte, erkenn-
bar an der kollektiven Verschiebung der Emissionen der Rumpfniveaus wie auch des
Valenzbandes. Diese Reduktion la¨sst sich anhand des verringerten O/Co-Verha¨ltnis-
ses mit dem Verlust an Gittersauerstoﬀ erkla¨ren. Im vorangegangen Kapitel wurde
damit einher gehend, jedoch unter stark reduktiven Bedingungen, die Bildung von
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Abbildung 10.20: Normierte XPS Messungen des Co2p - und O1s-Niveaus
bei Analysatorwinkeln von φ= 15◦ und 45◦ relativ zur Probenoberﬂa¨che. Im
Falle vorliegender parasita¨rer Lithiumphasen treten Intensita¨tsvariationen auf
(100 ◦C/3:1), daher ko¨nnen die O1s-Komponenten auf Seiten ho¨herer Bindungs-
energie Emissionen dieser Phasen an der Oberﬂa¨che zugerechnet werden. An-
zumerken ist, dass die absoluten Bindungsenergien von der jeweiligen Lage des
Fermi-Niveaus abha¨ngen.
Co2+ beobachtet. Unter den moderateren Bedingungen dieser Pra¨parationsserien
trat diese Spezies nicht derart deutlich in den Co2p-Spektren hervor, allerdings
kann eine deutliche Verschiebung der relativen Intensita¨ten zu Gunsten der Co3+-
Komponente beobachtet werden (Abbildung 10.19 (2)). Dennoch erfolgt die La-
dungskompensation der Sauerstoﬀdefekte in LiCoO2−δ oﬀensichtlich durch Co2+-
Ionen. In Abbildung 10.19 (1), (d)–(f), ist mit zunehmend reduktiven Bedingungen
ein deutlicher Zuwachs der Komponente d3 der Co
2+-Ionen und des zugeho¨rigen
Satelliten d5 zu verzeichnen. Formal kann die Ladungskompensation beim Verlust
eines O2−Gitter-Anions durch die A¨nderung der Valenz zweier Kobaltionen von Co
3+
zu Co2+ beschrieben werden.
LiCoIIIO2 − δO2− ⇀↽ LiCoIII1−2δCoII2δO2−δ (10.1)
Galakov et al. fu¨hrten in einer ju¨ngeren Studie magnetischem Messungen an nicht-
sto¨chiometrischen LiCoO2 und NaxCoO2 durch. Die temperaturabha¨ngige Untersu-














Eg ~ 2.7 eV
 Ar:O2/3:1
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Abbildung 10.21: Lage des Fermi-Niveaus in Abha¨ngigkeit von der Tempera-
tur. Die Position wurde aus einer Anpassung des Co3d-artigen Valenzbandma-
ximum erhalten. Anders als in den Rumpfniveaus ko¨nnen hier chemische Ver-
schiebungen weitgehend ausgeschlossen werden ko¨nnen.
chung der magnetischen Suszeptibilita¨t im Bereich zwischen 4–500K gab Hinweise
darauf, dass ein Sauerstoﬀdeﬁzit in LiCoO2−δ zur Bildung von Co2+-Ionen fu¨hrt
[185]. In sto¨chiometrischen LiCoO2 liegen low-spin-Co
3+-Ionen vor, und somit er-
gibt sich ein magnetisches Moment von Null unabha¨ngig von der Temperatur. Exis-
tieren Sauerstoﬀdefekte im Material, so kommt den es Autoren zufolge zur Bildung
von paramagnetischen Zentren in Form von Co2+-Ionen.
Von Galakhov et al. wurde fu¨r die Co2+-Defekte ein high-spin-Zustand (S=3/2)
angenommen, da eine low-spin-Konﬁguration (S=1/2), fu¨r die Anpassung der ma-
gnetischen Messungen, zu einer zu hohen Konzentration an Co2+-Ionen im Material
(Volumen) fu¨hren wu¨rde.
Als paramagnetische Zentren sind, unter Beru¨cksichtigung der Ladungsneutralita¨t,
aber auch andere Defektpaare denkbar, die vierwertige Kobaltionen beinhalten.
Wie gezeigt wurde, kann eine Temperaturbehandlung auch zur Auslagerung von
Lithium fu¨hren. Mit der Deinterkalation entstehen dann Co4+-Ionen (2p63d5) bzw.




Werden zuviele Lo¨cher ins O2p-Band injiziert, besteht die Mo¨glichkeit, dass Git-
tersauerstoﬀ zu O2 oxidiert wird.
LiCoIIIO2−2 − xLi+ ⇀↽ Li1−xCoIVx CoIII1−xO2−2 (10.2)
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oder
LiCoIIIO2−2 − xLi+ ⇀↽ Li1−xCoIIIO2−2−xO−x (10.3)
Von Tukamoto und West wurde mit temperaturabha¨ngigen Leitfa¨higkeitsmessun-
gen gezeigt, dass LiCoO2 den Charakter eines p-Halbleiters besitzt, da im Ma-
terial geringe Mengen an Co4+-Ionen vorliegen (Kapitel 3.3.2 auf Seite 31) [69].
Anhand der Temperaturabha¨ngigkeit dieser Messungen zeigte Wolfenstine, dass
die Ladungskompensation der Co4+-Ionen durch Lithiumleerstellen V’Li stattﬁn-
det [72].
Untersuchungen der elektronischen Struktur lieferten wiederum Hinweise darauf,
dass ein Lithiumdeﬁzit zur Injektion von Lochzusta¨nden in das O2p-Band fu¨hrt
[126, 127], was durch eine 3d6L-Konﬁguration im Grundzustand beschrieben wer-
den kann.
Montoro et al. analysierten Co L- und O K-XA-Spektren von Li1−xCoO2 abha¨ngig
vom elektrochemisch eingestellten Interkalationsgrad (x= 1, 0.69, 0.57, 0.46) [127].
Demnach erfolgt die Ladungskompensation durch Injektion von Lo¨chern ins O2p-
Band, und weniger durch Bildung von Co4+-Ionen. Die Co L-XA-Spektren zeigen
kaum spektrale A¨nderungen, im Gegensatz zu den O K-XA-Messungen. Ein Ver-
gleich der Co L-XA-Spektren mit Multiplett-Rechnungen fu¨r low-spin-Co3+-Ionen
zeigte eine gute U¨bereinstimmung, auch fu¨r teilweise deinterkaliertes Li1−xCoO2.
Dagegen trat in den O K-XA-Messungen eine weitere Emission an der Leitungs-
bandunterkante auf, was auf die Bildung von Lochzusta¨nden im O2p-Band hindeu-
tet.
Anhand des Entwicklung der Oberﬂa¨chensto¨chiometrie in Abbildung 10.18 ist zu
erkennen, dass sich mit steigender Pra¨parationstemperatur das O/Co-Verha¨ltnis in
den Schichten verringert. Allerdings nimmt parallel zu dieser Reduktion auch die
Lithiumkonzentration ab. Der Sauerstoﬀ- und Lithiumgehalt a¨ndert sich hierbei
im Verha¨ltnis zu Kobalt in gleicher Weise, unabha¨ngig von der Art der gebilde-
ten Phasen. Im Falle von Oberﬂa¨chencarbonaten (-CO3) existiert daneben Lithi-
umoxid (Li2O), wie aus der O1s-Emission anhand der Komponenten a3 und a1
hervorgeht. Liegen keine Carbonate vor, wird die Oberﬂa¨chenphase im wesentli-
chen durch Li2O2 (a
′
3) und Li2O (a1) gebildet (sowie LiO2-artige Komplexe a4).
Das System zeigt zumindest an der Oberﬂa¨che anna¨hernd das Verhalten einer fes-
ten Lo¨sung (solid-solution) aus Lithium- und Cobaltoxiden. Auch die Koexistenz
von Co2+-, Co3+- und Co4+-Ionen mit lediglich variierenden relativen Intensita¨ten
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unterstu¨tzt diese Annahme.
Mitunter ﬁndet eine Disproportionierungsreaktion statt, in der Form:
3LiCoIIIO2 ⇀↽ Co
II/III
3 O4 + 1/2Li2O2 + Li2O ⇀↽ 3Co
IIO + 11/2Li2O2 (10.4)
Wie hier beschrieben, scheint der Verlauf der Sto¨chiometrie zu zeigen, dass das Li-
und O-Deﬁzit in ihrem Temperaturverhalten gekoppelt ist. Diese Ausdiﬀusion von
Li oder O fu¨hrt jeweils zu Co4+ bzw. Co2+-Defekten. Der gekoppelte Ablauf beider
Teilreaktionen ko¨nnte daher in einem gewissen Konzentrationsbereich die Defektbil-
dung unterdru¨cken. Die Defektspezies Co2+ und Co4+ kompensieren sich in einem
solchen Falle womo¨glich zu Co3+. Fu¨hrt die Entfernung von Sauerstoﬀ aus dem
LiCoO2-Gitter zur Bildung von Li2O2, wu¨rde Sauerstoﬀ nicht vollsta¨ndig oxidiert
werden (O2), sondern die Valenz von nominell -II in LiCoO2 zu -I in Li2O2 a¨ndern.
Dadurch wa¨re, anders als in Gleichung 10.1, nur noch ein Elektron in LiCoO2 durch
die Reduktion von Kobalt zu kompensieren. Die Stabilisierung der Co3+-Ionen in
LiCoO2 begu¨nstigt unter Umsta¨nden diese Art Selbstkompensation.
Besteht eine gewisse Koppelung von Li- und O-Defekten, ko¨nnte folgende Formu-
lierung angenommen werden:
LiCoIIIO2−2 − δLi+O− ⇀↽ Li1−δCoIII1−δCoIIδ CoIVδ O2−δ ⇀↽ Li1−δCoIIIO2−2−δ (10.5)
Ein Hinweis auf die Bildung von kompensierenden Defekten, die Einﬂuss auf die
elektronischen Eigenschaften besitzen, liefert auch die Entwicklung der Lage des
Fermi-Niveaus bei der Reduktion in Abbildung 10.21. Das Fermi-Niveau EF beﬁn-
det sich bei niedrigen Temperaturen nahe des Valenzbandmaximums und verschiebt
sich mit der Reduktion auf einen Wert von maximal 0.7–0.8 eV oberhalb des Va-
lenzbandes. Bedenkt man die Gro¨ße der Bandlu¨cke von Eg= 2.7 eV [46] scheint
hier ein pinning von EF vorzuliegen. Mo¨glicherweise bilden sich besetzte Defekt-
Zusta¨nde (Impurity-Zusta¨nde) in der Bandlu¨cke von LiCoO2−δ aus. Von van Elp et
al. wurde ein entsprechendes Verhalten ebenfalls beim Dotieren des Systems CoO
mit Lithium beobachtet (0.7 eV) [46].
11 Resonante Photoelektronenspektroskopie an
LiCoO2-Schichten
11.1 Resonante Photoelektronenspektroskopie (ResPES)
Im Folgenden wird eine kurze Einfu¨hrung in die Theorie der resonanten Photo-
elektronenspektroskopie (ResPES) geliefert [86, 146, 195–198]. Die ResPES ist fu¨r
die Untersuchung der elektronischen Struktur von LiCoO2 besonders geeignet, da
diese Methode eine Interpretation der U¨berga¨nge erlaubt, die einen Beitrag zum
Valenzbandspektrum liefern. Anhand des Resonanzverhaltens ko¨nnen Endzusta¨nde
unterschieden werden, die durch direkte Photoemission (PE) erreicht werden oder
durch einen Ladungstransfer zustande kommen. Vor der Behandlung von Reso-
nanzeﬀekten soll zuna¨chst auf diese beiden Anregungsmechanismen eingegangen
werden.
11.1.1 Photoemissionsendzusta¨nde
Direkte Photoemission (direct emission final state)
Die direkte Photoemission aus einem Co3d-Niveau kann in der AO-Notation (ato-
mic orbital) fu¨r LiCoO2 als
O2p6Co3p63d6 + hν −→ O2p6Co3p63d5 + f (11.1)
formuliert werden. Hierbei ist Co3p63d5 der Endzustand, mit dem ein Loch im
Co-artigen t2g-Band beschrieben wird, und f das erzeugte Photoelektron (siehe
Abbildung 11.1).
Durch das Entfernen eines Elektrons a¨ndert sich die energetische Lage der 3d-
Valenzzusta¨nde, da das Kernpotential nun schwa¨cher abgeschirmt wird [199]. Mit
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dem gro¨ßeren eﬀektiven Kernpotential nimmt die Sta¨rke der Coulomb-Wechsel-
wirkung mit den verbleibenden Elektronen zu. Hingegen werden die Valenzband-
zusta¨nde der Liganden durch die Ionisation der Co3d-artigen Zusta¨nde kaum be-
einﬂusst, bedingt durch ihren O2p-artigen Charakter1. Hierdurch wird die Bin-
dungsenergie der kobaltartigen Valenzbandzusta¨nde relativ zu denen der Liganden
erho¨ht. Aus diesem Grund wird die direkte PE bei ho¨heren Bindungsenergien be-
obachtet.
Beitrag von Ladungstransferzusta¨nden zum Endzustand
(charge-transfer final state)
Durch die Photoemission eines Co3d-Elektrons sind die verbleibenden Elektro-
nen sta¨rker gebunden und die Energie dieser Zusta¨nde kann unter die Zusta¨nde
des Ligandenbandes sinken. Bei ausreichend hohen U¨berlapp von sauerstoﬀartigen
und kobaltartigen Orbitalen, d.h. bei vorliegender Hybridisierung von Co- und O-
Zusta¨nden (Co–O-Moleku¨lorbitale, MO), kann nun ein L–M-Ladungstransfer (O2p
→ Co3d) erfolgen, um den 3d-Lochzustand aufzufu¨llen. Das zuvor am Co-Ion er-
zeugte Photoloch wird somit zum Sauerstoﬀ transferiert, wodurch ein Ladungs-
transferendzustand entsteht (Gleichung 11.2, L beschreibt ein Loch im Liganden-
band.
O2p6Co3p63d6 + hν −→ O2p5Co3p63d6L + f (11.2)
Durch diesen Ladungstransfer relaxieren Zusta¨nde mit starkem Kobaltcharakter in
Richtung der urspru¨nglichen Bindungsenergie vor der Photoionisation. Ladungs-
transferendzusta¨nde bleiben daher durch den Photoionisationsprozess weitgehend
unbeeinﬂusst. Im Gegensatz zur direkten PE liefern diese Endzusta¨nde damit Bei-
tra¨ge, die dem Grundzustand des Systems a¨hneln.
Die relativen Intensita¨ten beider Endzustandstypen ha¨ngen vor allem von der Wahr-
scheinlichkeit des L–M-Ladungstransfers ab. In ionischen Festko¨rpern ist somit die
direkte Photoemission dominant, die im Falle von LiCoO2 zu einem O2p
6Co3d5-
Endzustand fu¨hrt. Nach Jeng et al. gilt dies auch fu¨r die PE aus nicht-bindenden
(atomartigen) Orbitalen in kovalenten Festko¨rpern [79]. Bei der Ionisation von Or-
1Wesentlich sta¨rker durch den O-Kern beeinﬂusst, als durch den der Co-Ionen.
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Abbildung 11.1: Schematische Darstellung von Photoemissionsprozessen. Ne-
ben der direkten Photoemission aus einem aus einem 3d-Niveau ist die Au-
toionisation aus einem 3p- in einen unbesetzten 3d-Zustand, sowie der SCK-
Augerprozess veranschaulicht. Da die Anfangs- und Endzusta¨nde der direkte
Photoemission und der Autoionisation identisch sind, ko¨nnen diese Prozesse
koha¨rent u¨berlagern und Resonanzeﬀekte hervorrufen.
bitalen mit deutlichem Metallcharakter ermo¨glicht die Kovalenz der M–L-Bindung
den Transfer eines Ligandenelektrons. In kovalenten Materialien besitzt der Lad-
ungstransferendzustand (O2p5Co3d6L) daher eine hohe Anregungswahrscheinlich-
keit.
In LiCoO2 und den in Abschnitt 3.5 diskutierten Kobaltoxiden treten beide Photo-
emissionsprozesse durch den kovalenten Anteil der Co–O-Bindung auf. Die Analyse
des Valenzbandes mittels ResPES ermo¨glicht die Identiﬁkation der Endzustands-
beitra¨ge, sowie deren Separation. Eine solche Untersuchung liefert daher wichtige
Informationen u¨ber den Charakter der Co–O-Bindung.
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Abbildung 11.2: Veranschaulichung der 3p−→3d-Autoionisation. Die Anre-
gung erfolgt in unbesetzte 3d-Zusta¨nde.
Mechanismus der resonanten Photoemission (ResPES)
Variiert man die Photonenenergie nahe der Co3p-Bindungsenergie, erfolgt beim
U¨berschreiten der Absorptionskante ein U¨bergang eines Co3p-Elektrons in unbe-
setzte Zusta¨nde des 3d-Bandes. Durch diesen U¨bergang, die sog. Autoionisation
(Abbildung 11.1), wird ein 3p-Loch und ein angeregter Co3p53d7-Zustand erzeugt
(Gleichung 11.3). Dieser angeregte diskrete 3p53dn+1-Zustand zerfa¨llt nach Davis
et al. durch Auﬀu¨llen des 3p-Lochzustandes in Kontinuumsendzusta¨nde 3p63dn−1f
(siehe Abbildung 11.1). Dies erfolgt unter Aussendung eines weiteren 3d-Elektrons
f mit identischer kinetischer Energie des zuvor aus dem 3d-Orbital emittierten
Elektrons (11.4) [86, 197]:
O2p6Co3p63d6 + hν −→ O2p6Co3p53d7 (11.3)
O2p6Co3p53d7 −→ O2p6Co3p63d5 + f (11.4)
Anfangs- und Endzustand der Autoionisation entsprechen somit denen der direk-
ten Photoemission, mit dem Unterschied, dass in diesem Fall das Elektron u¨ber
Autoionisation emittiert wurde (Abbildung 11.1). Die kinetische Energie des Pho-
toelektrons ist in beiden Fa¨llen identisch (EAutokin = E(Co3p
53d7)− E(Co3p63d5) =
Edirektkin ) [146]. Anders als bei einem Auger- oder SCK-Zerfall (super-Coster-Kronig)
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bei denen das Photoelektron eine bestimmte kinetische Energie besitzt, ha¨ngt hier
die Energie des emittierten Elektrons von der Anregungsenergie ab. Die Prozes-
se sind daher koha¨rent, was wiederum eine Interferenz und damit eine resonante
Erho¨hung des Photoionisationswirkungsquerschnitts ermo¨glicht.
Von Davis und Feldkamp wurde ein semi-quantenmechanisches Modell zur Beschrei-
bung des Eﬀekts der resonanten Photoelektronenemission im Festko¨rper2 aufgestellt
[86, 195–198].
Die U¨bergangswahrscheinlichkeit fu¨r eine Anregung, die proportional zum Qua-
drat der Amplitude des jeweiligen U¨bergangs ist, wird im Falle der Koha¨renz
berechnet, indem die Einzelamplituden addiert werden, bevor das Quadrat ge-
bildet wird. Bei nicht-koha¨renten Prozessen werden zur Berechnung der Gesamt-
u¨bergangswahrscheinlichkeit die quadrierten Einzelamplituden summiert.
Im Falle eines super-Coster-Kronig-Augerprozesses (SCK) wird wie bei der Au-
toionisation das Photoloch im 2p-Niveau aufgefu¨llt, allerdings werden hier zwei
Elektronen in das Kontinuum angeregt. Der Endzustand unterscheidet sich daher
von denen der zuvor beschriebenen Prozesse. Der nicht-koha¨rente sCK-U¨bergang
tra¨gt daher nur mit dem Quadrat der Einzelamplitude bei und kann damit nicht
zu einer resonanten U¨berho¨hung der Photoionisationsquerschnitts fu¨hren.
Der charakeristische asymmetrische Verlauf einer solchen Resonanz wurde von Fano
theoretisch beschrieben [200]. Die Theorie behandelt die Wechselwirkung diskreter
Zusta¨nde bei der Autoionisation (2p53dn+1) mit Kontinuumszusta¨nden (2p63dn−1f )
der gleichen Energie E0.
Abha¨ngig von der Photonenenergie a¨ndert sich demnach die Phasenverschiebung
zwischen den Einzelprozessen, was zu konstruktiver oder destruktiver Interferenz
fu¨hren kann. Der Verlauf des resultierenden Wirkungsquerschnittes folgt in der
Na¨he der Resonanzenergie dem Fano-Proﬁl (siehe Abbildung 11.3):







Die Intensita¨t der Interferenz (Resonanz) ist abha¨ngig von der Diﬀerenz zwischen
der Photonenenergie und der Energie der Anregungsschwelle (E − E0), durch die
die Amplituden der Einzelprozesse bestimmt werden. Der Asymmetieparameter q
2Fu¨r die Beschreibung resonanter Photoemission ist eine Behandlung im Vielteilchenbild von
No¨ten, da bei den Prozessen mehrere Elektronen bzw. Lochzusta¨nde miteinander wechselwir-
ken.
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Abbildung 11.3: Fano-Proﬁle fu¨r verschiedene Asymmetrieparameter q (fu¨r
negative Werte von q kehrt sich die Energieabha¨ngigkeit der Kurve um) [200]. Im
Parameter q sind Informationen u¨ber die Phasenbeziehung der interferierenden
U¨berga¨nge enthalten.
entha¨lt die Phaseninformation und bestimmt damit Kurvenform und Lage der Mi-
nima und Maxima. Die Halbwertsbreite der Resonanz wird mit 2Γ beru¨cksichtigt,
in die auch die instrumentelle Verbreiterung eingeht.
Der Resonanzeﬀekt kann genutzt werden, um die Valenzbandstruktur von LiCoO2
zu analysieren. Da nur der Endzustand der direkten Photoemission durch Autoio-
nisation versta¨rkt wird, ko¨nnen u¨ber die resonante Photoelektronenspektroskopie
Beitra¨ge der direkten PE von anderen Endzustandsbeitra¨gen separiert werden. Un-
ter Beru¨cksichtigung der generellen Photoionisationswirkungsquerschnitte bei der
jeweiligen Anregungsenergie werden hierzu Spektren an der Anregungschwelle und
außerhalb der Resonanz verglichen.
Von verschiedenen Autoren konnten so die Beitra¨ge direkter und ladungstrans-
ferartiger Emissionen in Kobaltoxiden und anderen U¨bergangsmetallverbindungen
identiﬁziert werden [46, 79, 198, 201].
Ein Problem bei der Diskussion von Intensita¨tsvariationen in ResPES-Messreihen
stellt die in der Regel unbekannte Energieabha¨ngigkeit und relative Gro¨ße der
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Photoionisationswirkungsquerschnitte (CS) der einzelnen Valenzbandbeitra¨ge dar.
Als Na¨herung ko¨nnen aber beispielsweise die theoretischen Wirkungsquerschnitte
freier Atome nach Yeh und Lindau herangezogen werden [179]. Der Valenzbandbe-
reich von LiCoO2 wird vor allem durch Beitra¨ge von Co3d- und O2p-abgeleiteten
Orbitalen dominiert, daneben ko¨nnen Beitra¨ge von Lithium- und anderen orbitalen
Ursprungs vernachla¨ssigt werden (siehe Abbildung 10.14 auf Seite 166). Die atoma-
ren Co3d- und O2p-Wirkungsquerschnitte nach Yeh und Lindau sind in Abbildung
11.4 dargestellt. Da die VB-DOS von LiCoO2 auf Grund der deutlichen kovalenten
Bindungsanteile sich nicht aus atomaren Beitra¨gen zusammensetzt muss eine wei-
tere Na¨herung gemacht werden. Gema¨ß eines Modells von Gelius et al. leiten sich
die Photoionisationswirkungsquerschnitte von Moleku¨lorbitalen (MO) aus den Wir-
kungsquerschnitten der beteiligten Atomorbitale (AO) der jeweiligen Elemente ab
[202]. Demnach kann der Verlauf mit der Anregungsenergie durch eine Linearkombi-
nation der theoretischen Wirkungsquerschnitte angena¨hert werden. Im Extremfall
verhalten sich die Wirkungsquerschnitte also wie der
”
atomaren“ O2p- bzw. Co3d-
Orbitale. Die Gu¨ltigkeit dieses Modells wurde allerdings nur semi-quantitativ fu¨r
Anregungsenergien >50 eV fu¨r Gase mit diskreten Moleku¨lorbitalen bewiesen [202].
Diese Annahmen wurde allerdings schon von verschiedenen Autoren auf Festko¨rper
u¨bertragen [201, 203].
Resonante Multi-Atom Photoelektronenspektroskopie (MARPES)
Neuere Studien weisen auf die mo¨gliche Existenz von sogenannter
”
Multi-atom re-
sonant photoemission“ hin. Qualitativ besagt die Theorie der MARPE, dass die
Photoelektronenintensita¨t eines Rumpfniveaus an einem Atom durch die resonante
Rumpfniveauabsorption eines anderen beeinﬂusst wird [204]. Dieser Eﬀekt wurde
von Hu et al. an Re-Komplexen beobachtet, die sich allerdings in der Gasphase
befanden [205]. Die Komplexe zeigten eine starke Re5p−→5d-Resonanz. Erstaunli-
cherweise wurde bei dieser Anregungsenergie ebenfalls eine Resonanz in den Ligan-
denorbitalen beobachtet. Ein vergleichbarer Eﬀekt trat bei der Untersuchung ver-
schiedener U¨bergangsmetalloxiden auf und wurde von Kay et al. einem MARPE-
Mechanismus zugeordnet [204]. Die Autoren diskutierten auch weitere mo¨gliche
Erkla¨rungen, wie die Durchmischung von Orbitalen 3 oder die Aufhebung der
3orbital mixing, Wechselwirkung zwischen Orbitalen, Hybridisierung durch Linearkombination
beru¨cksichtigt (CI).
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Abbildung 11.4: In dieser Abbildung sind die atomaren Co3d- und O2p-
Wirkungsquerschnitte abgebildet Fu¨r die Auswertung wurden die Daten von Yeh
und Lindau digitalisiert [179]. In der oberen Abbildung ist der fu¨r das Experi-
ment relevante Bereich, sowie die verwendeten Anregungsenergien dargestellt.
Die untere Abbildung zeigt den Verlauf fu¨r einen gro¨ßeren Energiebereich.
Translationssymmetrie. Die Autoren Kikas et al. analysierten MARPE-Eﬀekte in
U¨bergangsmetallchloriden [206]. An der Metall-2p-Anregungsschwelle wurde eine
Versta¨rkung des Cl2p-Signals von 29% fu¨r MnCl2, 21% fu¨r CrCl2, 17% fu¨r VCl2
und 11% im Falle von KCl beobachtet. Die systematische Abnahme des Eﬀekts wur-
de mit der unterschiedlichen Ausdehnung der angeregten 3d-Wellenfunktion durch
den kleiner werdenden U¨berlapp der 3d–2p-Orbitale erkla¨rt.
Durch einen solchen Eﬀekt wu¨rde entweder die Intensita¨t der Ladungstransfer-
endzusta¨nde gesteigert werden (Gleichung 11.6), oder die direkte PE aus O2p-
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Zusta¨nden. Bei der Auswertung von ResPES-Daten muss diese Mo¨glichkeit daher
in Betracht gezogen werden.
O2p6Co3p63d6 + hν −→ O2p6Co3p53d7 −→ O2p5Co3p53d7L + f (11.6)
Durch Messungen des O1s-Niveaus mit Anregungsenergien im Bereich des Co2p−→
3d-U¨bergangs (EA= 778–780 eV) konnte allerdings ein solcher Eﬀekt fu¨r von LiCoO2
ausgeschlossen werden, da es zu keiner hinreichenden Abweichung vom monotonen
Verlauf der O1s-Intensita¨t kam.
11.1.2 ResPES: Experimentelles Vorgehen
Fu¨r die ResPES-Untersuchung der Valenzbandstrukturen du¨nner LiCoO2-Schichten
erfolgte die Anregung mit Photonenenergien zwischen 20–120 eV. Die Anregungs-
energie wurde in Schritten von 2–5 eV erho¨ht. Im interessanten Bereich von ca.
50–70 eV um die Co3p–3d-Resonanz bei etwa 62 eV wurden die Spektren in 1 eV-
Schritten aufgenommen. Ab 80 eV erfolgten die Messungen alle 10 eV, da ab diesen
Anregungsenergien weniger deutliche Variationen der Wirkungsquerschnitte beob-
achtet wurden. Die Energiekalibrierung des Spektrometers wurde mit Referenzmes-
sungen sichergestellt (Ef (Au)).
Zur Auswertung der Messreihe wurde die Intensita¨t der Spektren zuna¨chst auf
den Photostrom des hinter dem Monochromator angeordneten Ro¨ntgenfokussier-
spiegels (∝ I(hν)) normiert. Die Korrektur des inelastischen Untergrundes erfolgte
durch Abzug der Shirley-Funktion bzw. durch Verwendung eines Polynoms ho¨herer
Ordnung bei niedrigen Anregungsenergien zur Anpassung der Sekunda¨relektronen-
kante.
Die eigentliche Separation der Valenzbandanteile die ein resonantes Verhalten zei-
gen von nicht-resonanten Beitra¨gen gelang durch Bildung von Diﬀerenzspektren.
Eine Besonderheit war hierbei die dominate Anti-Resonanz der Co3d-artigen Emis-
sion am Valenzbandmaximum. Im Falle von V2O5 konnten u¨ber die Bildung der
Diﬀerenz aus einem Spektrum vor der 3p–3d-Resonanz und dem in Resonanz die
V3d-Anteile erhalten werden, die eine Versta¨rkung erfahren (konstruktive U¨berla-
gerung mit direkter PE) [207]. Im Vergleich dazu wurde fu¨r LiCoO2 eine 3p–3d-
Anti-Resonanz (hν= 62 eV) der Co-artigen Emissionen bei 1.4 eV beobachtet. Wie































Abbildung 11.5: Gezeigt ist eine Messreihe, in der das LiCoO2-Valenzband
mit Photonenenergien zwischen 20 und 120 eV spektroskopiert wurde. Die Mes-
sungen wurden am Strahlrohr TGM7 des Synchrotrons BESSYII in Berlin durch-
gefu¨hrt.
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zuvor beschrieben ist ein solches Verhalten typisch fu¨r Ladungstransferzusta¨nde.
Da durch die Anti-Resonanz ein Intensita¨tsminimum auftritt, ist ein anderes Vorge-
hen fu¨r die Separation dieser Zusta¨nde no¨tig. Hierfu¨r wurde das Spektrums in Reso-
nanz (SR) mit einem generierten Spektrum an der 3p–3d-Absorptionsschwelle ohne
resonante Anteile (oﬀ-res, S¯oR) verglichen. Dieses Spektrum wurde erzeugt, indem
u¨ber Spektrenpaare mit vergleichbaren Abstand vor und nach der Resonanz gemit-
telt wurde. Wie in Abbildung 11.6 veranschaulicht, wurde darauf geachtet, dass
die Anregungsenergien hinreichend weit unter- und oberhalb der Resonanzenergie
liegen, um den Einﬂuss resonanter Anteile auszuschließen. Problematisch ist hier-
bei die Normalisierung/Wichtung der einzelnen Spektren bedingt durch die unter-
schiedlichen Verla¨ufe der O2p- und Co3d-Wirkungsquerschnitte. Um dies zu beru¨ck-
sichtigen, wurden die Intensita¨tsverla¨ufe der Valenzbandemissionen in Abha¨ngigkeit
von der Photoenenenergie mit einer Exponentialfunktion angepasst und damit der
monotone Verlauf der Wirkungsquerschnitte anzuna¨hern. Dies erfolgte konsistent
nach Yeh und Lindau und ist ebenfalls im Einklang mit dem Gelius-Modell. Da
die Transmissionsfunktion des Spektrometers durch die Normierung der Daten auf
den Spiegelstrom beru¨cksichtigt wurde, ko¨nnen die Intensita¨tsvariationen an der
Co3p–3d-Absorptionskante daher auf ResPE-Eﬀekte zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Das berechnete Spektrum ohne resonante Anteile (S¯oR) wurde aus Spektrenpaa-
ren S(a, b) gebildet, die symmetrisch um die Anti-Resonanz liegen (hν(a)+hν(b)
2
=
62eV). Die Einzelspektren wurden auf die Intensita¨t des mit der Exponentialfunk-
tion angepassten Verlaufs der Co3d-artigen Emission bei Eb(A)= 1.4 eV an der
Anti-Resonanz (IexpR ) normiert:
SoR(a, b) =
IexpR /I(a) · S(a) + IexpR /I(b) · S(b)
2
(11.7)
Das oﬀ-res Spektrum an der Anti-Resonanz wurde aus diesen SoR(a, b) Spek-





. In Abbildung 11.7 sind das gemessene Spektrum
(SR) und das generierte Spektrum ohne Resonanzeﬀekte der Co3d-Zusta¨nde fu¨r
die Schwellenenergie von hν= 62 eV (S¯oR) gezeigt. Durch Bildung der Diﬀerenz aus
diesen Spektren werden die spektralen Anteile separiert, die keine Resonanzeﬀek-
te aufweisen. Da MARPE-Eﬀekte ausgeschlossen werden ko¨nnen, handelt es sich
dann um sauerstoﬀartige Zusta¨nde (SO2p=S¯oR−SR). Subtrahiert man dieses Diﬀe-
renzspektrum wiederum von dem urspru¨nglichen an der 2p–3d-Anregungsschwelle,
















 Eb = 1.4eV
 Eb = 5.0eV
Abbildung 11.6: Vorgehen bei Auswertung: Dargestellt ist die Anpassung
des Intensita¨tsverlaufs der 3d-Emission (Eb= 1.4 eV) und einer Emission des
Sauerstoﬀbandes (Eb= 5.0 eV). Fu¨r die Berechnung des gemittelten Spektrums
ohne Resonanzeﬀekte (oﬀ res) wurden Diﬀerenzspektren aus den markierten
Spektrenpaaren gebildet, die zuvor auf die Intensita¨t der Anpassung der 3d-
Emission bei 62 eV normiert wurden.
werden die kobaltartigen Anteile erhalten (SCo3d=SR − SO2p). Das Ergebnis dieser
Separation ist in Abbildung 11.8 dargestellt.
11.1.3 ResPES: Ergebnisse und Diskussion der Daten
Im Folgenden wird diskutiert, welche Informationen an der Co3p–3d-Anregungs-
schwelle u¨ber den Charakter von Endzusta¨nden, die Beitra¨ge zum Valenzband lie-
fern, erhalten werden konnten. Mit dem im vorangegangen Abschnitt beschriebenen
Vorgehen gelang die Separation von resonanten und nicht-resonanten Anteilen des
Valenzbandspektrums von LiCoO2. Hierbei kann angenommen werden, dass die
Anregung von Elektronen aus dem Co3p-Niveau nur in unbesetzte Zusta¨nde mit
Co-Charakter erfolgt. Aus diesem Grund kann der Ursprung der nicht-resonanten
Beitra¨ge auf O2p-artige Zusta¨nde zuru¨ckgefu¨hrt werden. Hingegen leiten sich daher
die resonanten Anteile aus Co-artigen Orbitalen ab. In Abbildung 11.8 ist das Er-
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Abbildung 11.7: Vergleich eines gemessenen Spektrums in der Anti-Resonanz
und eines gemittelten Spektrums ohne resonante Anteile.
gebnis dieser Separation gezeigt. Ein Vergleich der separierten kobaltartigen Anteile
mit einem XP Al-Kα Spektrum macht deutlich, dass bei hohen Anregungsenergien
(E(Al-Kα)= 1486.6 eV) praktisch nur noch die Co-artigen Strukturen beobach-
tet werden. Ab Anregungsenergien von 100 eV ist die Valenzbandform vergleich-




mit steigender Photonenenergie (Abbildung 11.4).
Der Intensita¨tsabnahme der Emissionen bei 5.2 ± 2 eV la¨sst daher auf Beitra¨gen
von in erster Linie sauerstoﬀartigen p-Zusta¨nden schließen [46]. Die große A¨hnlich-
keit der separierten Co-abgeleiteten Zusta¨nde mit dem XP Al-Kα-Spektrum belegt
die Gu¨ltigkeit des Vorgehens.
Die Separation zeigt eine Unterteilung des Valenzbandes in eine niedrig liegende
Co-artige Hauptemission (A) zwischen 0–2 eV sowie ein Band (C–E) bei 3–8 eV
das vornehmlich u¨ber direkte PE aus O2p-artigen Zusta¨nden zum Endzustand bei-
tra¨gt (Vergleiche mit Anpassung der Valenzbandregion in Abbildungen 10.13 auf
Seite 162 und 10.14 auf Seite 166). Im Vergleich zur Hauptemission scheint die
orbitale Durchmischung in diesem Band gro¨ßer zu sein. Ferner ist bei Eb(G)12 eV
auch der Co-artige Satellit zu erkennen.
Zwischen diesen Ba¨ndern beﬁndet sich Emission (B) bei 2–3 eV. Diese Emission be-
sitzt einen etwa gleich großen Anteil aus sauerstoﬀ- und kobaltartigen Zusta¨nden,
wie in den Abbildungen 11.8 und 11.9 nachzuvollziehen ist. Diese Emission spielt
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eine wichtige Rolle bei der Ladungskompensation bei der Auslagerung von Lithiu-
mionen in einem elektrochemischen Experiment (Kapitel 12.6). Wa¨hrend Kompo-
nente A Co3+-Ionen zuzuordnen ist, wird Emission B durch die Oxidation zu Co4+
versta¨rkt. Eine Beteiligung von Sauerstoﬀzusta¨nden bei der Ladungskompensation
ist hierbei nicht auszuschließen.
Fu¨r unterschiedliche Pra¨parationen in Abbildung 11.9 sind vor allem Unterschie-
de den sauerstoﬀartigen Zusta¨nde zu beobachten. Die Emissionen F und H sind
gema¨ß der Diskussion in Kapitel 10.1.2 (siehe auch Abbildung 10.17 auf Seite 171)
typisch fu¨r Carbonatgruppen. Anhand der ResPE-Daten wird deutlich, dass die-
se Strukturen nicht aus Co-Beitra¨gen resultieren (sondern O, C). Mit der Bildung
von Fremdphasen nimmt damit die relative Intensita¨t der Co3d-Hauptemission im
Valenzband ab und es ist ein geringer Anstieg der Halbwertsbreite zu beobachten.
Betrachtet man die resonierenden Co-artigen Zusta¨nde im LiCoO2-Valenzband iso-
liert, ko¨nnen hier die Endzustandsbeitra¨ge genauer klassiﬁziert werden. Mittels
ResPES ist die Unterscheidung von Endzusta¨nden mo¨glich, die aus einem L–M-
Ladungstransfer bzw. aus direkter Photoemission resultieren. Bei Ladungstransfer-
zusta¨nden ist eine Abnahme der spektralen Intensita¨t beim U¨berschreiten der 3p–
3d-Anregungschwelle zu erwarten (siehe Abschnitt 11.1.4). Die
”
Co3d“-Emission
bei 1.4 eV kann daher mit einem Co3d6L-Ladungstransferendzustand identiﬁziert
werden, da dieser beim U¨berschreiten der 3p–3d-Anregungsschwelle eine deutli-
che Abschwa¨chung zeigte. Dagegen erfuhr die Satellitenemission bei 12 eV einen
Intensita¨tszuwachs, was zur Identiﬁkation als Co3d5-Endzustand der direkten Pho-
toemission fu¨hrte.
In Bezug auf die Bindungsverha¨ltnisse stellt diese Anti-Resonanz einen Nachweis
fu¨r kovalente Bindungsanteile dar, da hierdurch erst ein L–M-Ladungstransfer erfol-
gen kann. Hingegen ist eine Intensita¨tserho¨hung in der Resonanz gleichbedeutend
mit nicht-bindenden Anteilen im Valenzband, d.h. Beitra¨gen mit ionischen oder
atomaren Charakter.
Der relativ schwache Beitrag der direkten PE zum Endzustand (|Co3d5+〉) und die
hohe Intensita¨t des Ladungstransferendzustands deuten auf eine starke Hybridisie-
rung der Co-t2g-abgeleiteten Zusta¨nde mit O2p-Valenzorbitalen hin.
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  XPS AlKα
Abbildung 11.8: Die Co3d- und O2p-Anteile wurden separiert. Der Vergleich
mit einem XP Al Kα Spektrum zeigt, dass bei hohen Anregungsenergien (hν=
1486.6 eV) praktisch nur Co-artige Valenzbandanteile zum Spektrum beitragen.
11.1.4 CIS-Messungen
Messungen im constant initial state-Modus (CIS) sind besonders geeignet, um re-
sonante Eﬀekte zu untersuchen. Voraussetzung hierfu¨r ist allerdings, dass keine
Dispersion der Zusta¨nde auftritt4. In diesem Modus wird fu¨r eine vorher festge-
legte Bindungsenergie die Intensita¨t der PE in Abha¨ngigkeit von der Energie der
anregenden Strahlung aufgenommen (Abbildung 6.7 auf Seite 78). Fu¨r die Analy-
se der Bindungssituation von LiCoO2 wurden diese Messungen bei verschiedenen
Bindungsenergien im Valenzbandbereich durchgefu¨hrt, wobei die Photonenener-
gie im Bereich von 30–100 eV variiert wurde, in dem die Anregungsschwelle fu¨r
Co3p–Co3d-U¨berga¨nge liegt. U¨ber diesen Weg ko¨nnen Beitra¨ge der unterschied-
lichen Endzusta¨nde identiﬁziert werden. Im Vergleich zu den zuvor behandelten
ResPE-Messreihen kann das Resonanzverhalten einzelner Emissionen mit besserer
4Fu¨r LiCoO2 wurde in den ResPES-Messungen keine Dispersion beobachtet.
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Abbildung 11.9: Der Vergleich unterschiedlicher Pra¨parationen zeigt, dass die
Separation der Valenzbandanteile reproduzierbar ist. Wa¨hrend der Beitrag durch
Co-abgeleitete Zusta¨nde weitgehend konstant bleibt, fallen Abweichungen im O-
Anteil auf. Die verunreinigungsfreien Pra¨parationen bei 400 und 500 ◦C (oben)
liefern vergleichbare Co- bzw. O-Anteile. Treten Verunreinigungsphasen wie Li-
thiumoxide oder Carbonatverbindungen auf (unten), so spiegelt sich dies im
separierten O-Beitrag wider (bzw. im Falle der Carbonate der zusa¨tzlichen C-
Beitra¨ge).
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Abbildung 11.10: Constant initial state Messungen (CIS) an bestimmten
Punkten A–G der Valenzbandstruktur von LiCoO2. Deutlich zu erkennen ist die
A¨nderung des Resonanzverhaltens fu¨r die einzelnen Emissionen.
Auﬂo¨sung in Abha¨ngigkeit von der Anregungsenergie beobachtet werden.
Auf Grundlage einer Analyse der Valenzbandregion von LiCoO2 mittels ResPES
wurde von van Elp et al. die Valenzbandemission bei 1.4 eV und der Satellit bei
12 eV einem vorwiegend 3d-abgeleiteten Charakter zugeordnet [46]. In beiden Fa¨llen
wurde auf eine Anti-Resonanz geschlossen, da ein Vergleich zwischen dem Spektrum
in (62 eV) und einem nach (63 eV) der Anti-Resonanz eine relative Abschwa¨chung
beider Emissionen zeigte, die dementsprechend als kobaltartig diskutiert wurden.
Allerdings wu¨rde der Satellit in dieser Betrachtungsweise einen Ladungstransfer-
charakter besitzen. Das Vergleichsspektrum, das mit einer Photonenenergie von
62 eV aufgenommen wurde, liegt nahe an der Resonanz und wird daher noch von
dieser beeinﬂusst. Die CIS-Messungen in Abbildung 11.10 zeigen jedoch deutlich,
dass sich das Resonanzverhalten beider Emissionen (A, G) grundlegend unterschei-
det.
Anhand der Messungen ist ein U¨bergang erkennbar von einer deutlichen Anti-
Resonanz zu einer schwach ausgepra¨gten Resonanz. Fu¨r die
”
3d“-Emission A (und
B) ist eine Abschwa¨chung zu beobachten, d.h. es liegt ein 3dn+1L-Endzustand vor,
in dem das photoinduzierte Loch durch ein transferiertes Ligandenelektron abge-
schirmt wird. Fu¨r Emission B ist dies weniger deutlich zu erkennen, da die Intensita¨t
insgesamt geringer ist und der Sauerstoﬀanteil bei etwa 50% liegt. Im sauerstoﬀ-
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artigen Band C–E ist die Resonanz am schwa¨chsten ausgepra¨gt, da hauptsa¨chlich
O2p mit nur geringen Co-Anteilen vorliegen. Der U¨bergang von A–G von der Anti-
Resonanz (3dn+1L) zur Resonanz zeigt daher, dass der Satellit als unabgeschirmter
3dn-Endzustand aus der direkten Photoemission zu erkla¨ren ist. Im Vergleich zu
den restlichen Emissionen wurde diese am deutlichsten versta¨rkt (CIS).
Das an der Anregungsschwelle auftretende Intensita¨tsminimum der L–M-Ladungs-
transferzusta¨nde la¨sst sich dadurch erkla¨ren, dass die U¨berga¨nge aus Ladungstrans-
ferzusta¨nden zwar noch koha¨rent sind, aber nicht mehr konstruktiv mit der Autoio-
nisation u¨berlagern, wie im Falle der direkten Photoemission. Bedingt durch die
Umverteilung der Ladungsdichte am U¨bergangsmetallion durch den Ladungstrans-
fer resultiert eine Phasenverschiebung beider Prozesse, die zu einer destruktiven
Interferenz und damit einer Anti-Resonanz fu¨hrt. Dies kann anhand eines Ver-
gleiches der CIS-Intensita¨tsverla¨ufe in Abbildung 11.10 mit den Fano-Proﬁlen aus
Abbildung 11.3 nachvollzogen werden. Der Asymmetrieparameterq, der die Pha-
seninformationen entha¨lt, nimmt ausgehend von Emission A zu Emission G hin
zu. Dieser graduelle U¨bergang von d5- und d6L-Endzusta¨nden macht deutlich, dass
keine klare Trennung zwischen Satelliten- und Hauptemissionscharakter erfolgen
kann. In den CIS-Messungen ist vielmehr ein U¨bergang zwischen beiden Extremen
zu beobachten (Haupmission: 3d6L (+ 3d5); Satellit 3d5 (+ 3d6L)). Wa¨hrend der er-
zeugte Lochzustand der kobaltartigen Emission A durch den L–M-Ladungstransfer
abgeschirmt wird und daher eine niedrige Bindungsenergie besitzt, werden andere
kobaltartige Lochzusta¨nde schlechter oder nicht abgeschirmt (G) und treten daher
bei ho¨heren Bindungenergien im Bereich des mit ResPES separierten Sauerstoﬀban-
des auf. Wie bereits eingehend diskutiert wurde, ist dies wiederum ein Ausdruck fu¨r






Die Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie (XAS) ist eine wichtige Methode zur Unter-
suchung der lokalen elektronischen und geometrischen Struktur von Moleku¨len oder
Festko¨rpern.
Ro¨ntgenabsorption ﬁndet statt, wenn die Energie der anregenden Ro¨ntgenstrah-
lung die Bindungsenergie eines Rumpfniveauelektrons u¨berschreitet und dieses in
unbesetzte gebundene oder freie Zusta¨nde angeregt werden kann. Sind diese Vor-
aussetzungen gegeben, kommt es beim Durchfahren der Anregungsenergie zu einem
sprunghaften Anstieg des Absorptionskoeﬃzienten an der Absorptionskante.
Anhand der U¨berga¨nge in gebundene Zusta¨nde sind im Nahkantenbereich Aussa-
gen u¨ber die elektronische Struktur mo¨glich. Eine U¨bersicht u¨ber die Untersuchung
der Nahkantenstruktur von U¨bergangsmetalloxiden liefert beispielsweise ein Artikel
von Chen [208].
Oberhalb der Kante ist dem eigentlich monotonen Verlauf des atomaren Absorpti-
onskoeﬃzienten des Absorbers eine Feinstruktur u¨berlagert, die strukturelle Infor-
mationen beinhaltet, die sogenannte Ro¨ntgenabsorptionsfeinstruktur (XAFS).
Zustande kommt diese oszillierende Feinstruktur durch die Ru¨ckstreuung des Pho-
tolektrons an den umgebenden Atomen. Die Interferenz der ein- und auslaufenden
Elektronenwelle am Absorber verursacht eine Modulation des Ro¨ntgenabsorptions-
koeﬃzienten, die als XAFS (x-ray absorption ﬁne structure) bezeichnet wird. Eine
erho¨hte Amplitude durch konstruktive Interferenz erho¨ht wiederum die Absorption
am absorbierenden Atom, umgekehrt nimmt die Absorption bei destruktiver Inter-
ferenz ab [209].
Abha¨ngig von der kinetischen Energie des Photoelektrons werden zwei Bereiche
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Abbildung 12.1: U¨bersicht u¨ber die XANES- und EXAFS-Regionen der O
K- und Co L-Absorpionskanten einer HT-LiCoO2-Du¨nnschichtprobe. Das Spek-
trum wurde im oberﬂa¨chenempﬁndlichen SEY-Modus (secondary electron yield)
aufgenommen.
unterschieden (Abbildung 12.1).
Der erste Bereich eines XA-Spektrums nahe der Absorptionskante wird als XANES
(x-ray absorption near-edge structure, 0–50 eV)1 bezeichnet, der daran anschließen-
de als EXAFS-Bereich (extended x-ray absorption ﬁne structure) kann sich u¨ber
einige 100 eV oberhalb der Kante erstrecken.
Die Nomenklatur der Absorptionskanten richtet sich hierbei nach dem Rumpfni-
veau, aus dem das Elektron angeregt wird, z.B. 1s = K oder 2s = LI, 2p1/2 = LII
und 2p3/2 = LIII.
Die Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie basiert auf der Detektion eines zur Absorpti-
on proportionalen Signals, wie der transmittierten Strahlung oder Sekunda¨remissio-
nen, wie Fluoreszenzstrahlung oder Auger- bzw. Sekunda¨relektronen. Die Methode
eignet sich fu¨r die Untersuchung von sowohl kristalliner als auch amorpher oder
gasfo¨rmiger Substanzen.
Wa¨hrend der XANES-Bereich Informationen u¨ber die elektronische Struktur des
Materials beinhaltet, ko¨nnen aus dem EXAFS-Signal Informationen u¨ber die lo-
kale Struktur um den Absorber extrahiert werden. Im Nahkantenbereich, XANES,
sind ebenfalls strukturelle Informationen enthalten, deren Auswertung allerdings
wesentlich komplexer ist. In der Regel wird dieser Bereich genutzt, um Informa-
tionen u¨ber die lokale elektronische Struktur des Absorbers zu analysieren. Durch
die Anregung des Photoelektrons in Leitungsbandzusta¨nde sind Ru¨ckschlu¨sse auf
unbesetzte Zusta¨nde mo¨glich.
1Gleichbedeutend mit NEXAFS (near-edge x-ray absorption ﬁne structure).
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In der Dipolna¨herung sind gema¨ß der Auswahlregel nur U¨berga¨nge in unbesetzte
Zusta¨nde mit Δl = ±1 erlaubt2 (s → p, p → d, (s)). Damit ist an der O K-Kante
der Sauerstoﬀanteil im Leitungsband sichtbar und an der Co L-Kante dementspre-
chend der Anteil kobaltartiger Zusta¨nde (partielle Zustandsdichten, pDOS), da es
sich bei der XAS um einen lokalisierten Prozess ohne
”
Querinteraktion“ zwischen
Co- und O-Pla¨tzen handelt. Ein XA-Spektrum liefert eine Faltung aus besetzten
und unbesetzten Zusta¨nden zwischen denen die Anregung erfolgt.
In dieser Arbeit wurden an LiCoO2-Du¨nnschichtproben U¨berga¨nge zwischen Li1s-
und Li2s-, O1s- und O2p- bzw. Co2p- und Co3d-Zusta¨nden der entsprechenden
Absorptionskanten analysiert. Im Hinblick auf die Untersuchung dieser Interkala-
tionselektrode bietet die Sondenmethode XAS die Mo¨glichkeit, elektronische und
strukturelle A¨nderungen in Abha¨ngigkeit vom Lithiumgehalt zu spektroskopieren.
Die Analyse der unbesetzten Zusta¨nde in der XANES-Region kann Aufschlu¨sse
daru¨ber liefern, wie die kontrovers diskutierte Ladungskompensation wa¨hrend der
Interkalationsreaktion abla¨uft (Kapitel 3.3.2). Ebenso la¨sst sich diese Methode an-
wenden, um den Einﬂuss der Pra¨parationsbedingungen auf die elektronische Struk-
tur der du¨nnen Schichten zu analysieren.
Die im Nahkantenbereich enthaltene elektronische Information erlaubt Aussagen
u¨ber den Oxidationszustand der Ionen, den Grad der Hybridisierung bzw. u¨ber
den kovalenten Anteil der Co–O-Bindung und den damit verbundenen Ladungs-
transfer zwischen Sauerstoﬄiganden und Kobaltionen.
Die strukturellen Informationen die aus der XAFS an der TMO-Kathode LiCoO2
gewonnen werden ko¨nnen, umfassen Bindungsabsta¨nde, Koordinationszahlen so-
wie Aussagen u¨ber die lokale Unordnung der Co-/O-Absorber als Funktion des
Ladungszustandes oder der pra¨parativen Bedingungen. Auch lassen sich indirekt
Informationen u¨ber den Gitterplatz der Lithiumionen erhalten.
Prinzipiell erlaubt die Methode damit die Untersuchung von Degradationsmecha-
nismen (Abschnitt 5.4) auf atomarer Ebene.
Ein besonderer Vorteil ist in diesem Zusammenhang die Mo¨glichkeit der in-situ
Untersuchung du¨nner Schichten unter UHV-Bedingungen. In dieser Arbeit wurde
dafu¨r das oberﬂa¨chenempﬁndliche SEY-Signal (secondary electron yield3) detek-
tiert.
Im Folgenden wird eine kurze U¨bersicht u¨ber die Grundlagen dieser Methode ge-
2Andere U¨berga¨nge ko¨nnen bei Abweichungen der Symmetrie stattﬁnden.
3Die Zahl der generierten Photoelektronen (Sekunda¨relektronen) ist proportional zur Ro¨ntgen-
absorption.
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Abbildung 12.2: In erster Na¨he-
rung ist die Amplitude der EXAFS
χ(k) proportional zur Koordinations-
zahl und die Frequenz der Oszil-
lation ist antiproportional zur Bin-
dungsla¨nge. Die Phase der EXAFS
und die Form der Amplitudenkurve
beinhaltet Informationen u¨ber die Art
des Streuers [211].
liefert. Fu¨r eine detaillierte Beschreibung sei auf die Fachliteratur verwiesen [145,
146, 210–212].
12.2 Ro¨ntgenabsorptionsfeinstruktur (XAFS)
Die Feinstruktur entsteht, wie bereits erwa¨hnt, aus der Modulation des Ro¨ntgen-
absorptionskoeﬃzienten durch die konstruktive oder destruktive Interferenz der zu-
einander koha¨renten auslaufenden und ru¨ckgestreuten Photoelektronenwelle. Mit
steigender Anregungsenergie nimmt auch die kinetische Energie des Photoelek-
trons zu bzw. die Wellenla¨nge ab, wodurch sich die Interferenzbedingung a¨ndert.
So wu¨rde sich fu¨r ein einzelnes Absorber-Streuer-Paar eine sinusartige Oszillation
des Absorptionskoeﬃzienten ergeben. In einem realen System stellt die XAFS eine
Superposition der Beitra¨ge aller Streuprozesse (
”
Streupfade“) dar.
Auf Grund der beschra¨nkten elastischen Reichweite des Photoelektrons und diver-
sen Da¨mpfungsfaktoren wird die Feinstruktur des Ro¨ntgenabsorptionskoeﬃzienten
in der von Kronig aufgestellten Theorie als Streuung des Photoelektrons in einer
kurzreichweitigen Ordnung beschrieben [213, 214].
In Abbildung 12.2 ist dargestellt wie Strukturinformationen, wie Bindungsabsta¨nde
zwischen Absorber und Streuern, Koordinationszahlen oder Informationen u¨ber die
Art des Streuers, in die Oszillationen des Ro¨ntgenabsorptionskoeﬃzienten eingehen.




U¨blicherweise wird die Anregungsenergie E in den Wellenvektor k des Photoelek-
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trons umgerechnet (Gleichung 12.1). Der Wellenvektor wird somit u¨ber die Schwel-






Die EXAFS-Oszillation Δμ = μ−μ0 werden auf den, vom Kantensprung abgesehen,
strukturlosen und monotonen atomaren Absorptionskoeﬃzient μ0 normiert. Die so
aus dem Spektrum extrahierte EXAFS-Modulation wird als χ(k) bezeichnet und








k ·R2 · |F (k)| · e
−2R
λ(k) · e−2k2σ2 · sin(2k ·R + Φ(k)) (12.2)
Gleichung 12.2 basiert auf einer Vero¨ﬀentlichung von Sayers et al. [215] und be-
schreibt die Streuung der Elektronenwelle durch NR Nachbaratome im Abstand R
zum Absorber [210–212]. NR wird oft auch als Koordinationszahl bezeichnet und
gibt die Anzahl gleichartiger Streuer um den Absorber an. In dieser Gleichung
wird u¨ber alle Absta¨nde R summiert, wobei die Orientierung der Probe dadurch
spha¨risch gemittelt wird. In der Praxis werden gleichartige, nicht weiter auﬂo¨sbare
Absorber-Streuer-Paare zu Koordinationsschalen zusammengefasst.
Der Sinus-Term sin(2k ·R+Φ(k)) in Gleichung 12.2 beschreibt die Energie- (k) und
Abstandsabha¨ngigkeit (R) der EXAFS-Oszillationen. Die sinusartigen Oszillation
werden ebenfalls von der Phasenverschiebung Φj(k) = φj(k)+2δA(k)+2k ·Rj beein-
ﬂusst, die das Photoelektron auf dem Weg zwischen Streuer und Absorber erfa¨hrt.
Der erste Term φj(k) beschreibt die Phasenverschiebung auf Grund der Ru¨ckstreu-
ung durch das j-ste Nachbaratom, wohingegen der zweite Term das doppelte der
Phasenverschiebung durch das Absorberatom δA(k) ist, durch das die Photoelek-
tronenwelle la¨uft. Nachdem die Welle den Weg zwischen Absorber und Streuer hin-
und zuru¨ck gelaufen ist, besitzt sie einen weiteren Phasenunterschied von 2k · Rj
der zur gesamt Phasenverschiebung addiert wird.
Die Amplitude der zuru¨ck gestreuten Welle ha¨ngt im Wesentlichen von der Anzahl
der Elektronen des Ru¨ckstreuers ab und wird durch die Ru¨ckstreuamplitudenfunk-
tion F (k) beru¨cksichtigt. Zudem beru¨cksichtigt der Amplitudenreduktionsfaktor
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S20 intrinsische Verlustprozesse, die bei der Bildung des Lochzustandes im Rumpf-
niveau durch Sekunda¨ranregungen entstehen4 (Vielteilcheneﬀekte, z.B. shake-up)
[210].
Bei der EXAFS handelt es sich um eine lokale Methode, da die Amplitude des Si-
gnals auf Grund der begrenzten Reichweite der Photoelektronen exponentiell abfa¨llt
(Kugelwelle). Die Information, die mit dieser Methode erhalten werden kann, be-
schra¨nkten sich auf etwa 10 A˚ um den Absorber. In das exponentielle Da¨mpfungs-
glied exp(−2R
λ(k)
) geht daher die inelastische mittlere freie Wegla¨nge der Photoelek-
tronen λ(k) ein (Abschnitt 6.2.1 auf Seite 68).
Eine weitere exponentielle Da¨mpfung erfolgt durch den Debye-Waller-Faktor σ
(DW), der die destruktive Interferenz durch geringfu¨gig unterschiedliche Absorber-
Streuer-Absta¨nde beru¨cksichtigt. Der Debye-Waller-Faktor σ beschreibt, analog wie
in der Ro¨ntgendiﬀraktometrie, die richtungsabha¨ngige, mittlere quadratische Ab-
weichung des Absorber-Streuer-Abstands durch strukturelle Unordnung (statisch)
und thermische Gitterschwingungen (dynamisch).
Gebra¨uchlich ist eine k-gewichtete Auftragung des EXAFS-Signals gegen die Fre-
quenz des Photoelektrons (k[A˚−1]). Die EXAFS-Amplitude wird mit k1–k3 multipli-
ziert, um die abklingenden Oszillationen bei ho¨heren k-Werten in der Darstellung
zu versta¨rken.
Fu¨r die Auswertung von EXAFS-Messungen ist es vor allem wichtig, die k-Abha¨ng-
igkeit der Phasenverschiebung Φ(k) zu kennen. Daneben werden Parameter, wie die
Energieabha¨ngigkeit der Ru¨ckstreuamplitude F (k), der Debye-Waller-Faktor sowie
Faktoren zur Beschreibung der inelastischen Verluste beno¨tigt. In der Regel wer-
den diese Parameter, die zum Teil nur schwach von der Art des Streuers abha¨ngen
(Φ(k), F (k)), u¨ber Modell-Rechnungen ermittelt (siehe Abschnitt 12.3.4).
12.2.1 Datenanalyse im EXAFS-Bereich
Fu¨r den Erhalt der EXAFS-Signals χ(k) aus den gemessenen Daten wurden die
etablierten Prozeduren zur Datenreduktion angewandt [216–218].
Der Untergrundabzug im pre-edge Bereich erfolgte u¨ber die Anpassung einer Po-
lynomfunktion vor dem Kantensprung und deren Extrapolation u¨ber den EXAFS-
Bereich. Mit der Anna¨herung des post-edge Bereichs mit einer kubischen oder
4Ru¨ckstreuamplitudenfunktion F (k) und Amplitudenreduktionsfaktor S20 zusammengenommen
ergeben die eﬀektive Ru¨ckstreuamplitudenfunktion Feff (k) - namensgebend fu¨r das Simulati-
onspaket FEFF (Abschnitt 12.3.4).
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Abbildung 12.3: Anpassung des Pre- und Post-Edge-Untergrundes und der
Schwellenenergie E0 am Beispiel der O K-Absorptionskante. Durch diese ”Da-
tenreduktion“ wird die EXAFS-Funktion χ(k) aus dem gemessenen Spektrum
extrahiert.
bayesischen Spline-Funktion werden nichtphysikalische Peaks im low-R Bereich der
Fourier-Transformierten minimiert. Die Normalisierung von χ(E) erfolgt auf die
Gro¨ße des Kantensprungs, der proportional zur Anzahl der generierten Lo¨cher ist,
wodurch
”
χ(k) pro Atom“ erhalten wird. Mit der Anpassung der Schwellenenergie
E0 erfolgt schließlich die Konvertierung der normalisierten und untergrundkorri-
gierten Daten vom Energie- in den Impulsraum (χ(E) −→ χ(k)). Die erhaltene
EXAFS-Funktion χ(k) wird mit kn (n = 1, 2, 3) gewichtet, um den Abfall der
Amplitude bei hohen k-Werten zu kompensieren.
Bei der theoretischen Anpassung der EXAFS wird E0 als Variable behandelt, wo-
durch der Fehler bei der recht willku¨rlichen ersten Anpassung minimiert wird (im
Punkt maximaler Steigung oder 1/2Imax).
Zur besseren Veranschaulichung der Daten ko¨nnen die einzelnen Frequenzanteile
der EXAFS-Oszillationen (k [A˚1−]) durch eine Fourier-Transformation (FT) zerlegt
werden und im Realraum (R [A˚]) als pseudo-radiale Verteilungsfunktion dargestellt
werden. Es handelt sich um eine pseudo-Verteilung, da die Amplitude der Fourier-
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Abbildung 12.4: Pseudo radiale Verteilungsfunktion |χ(R)|gewonnen aus der
O K-Kante: a) mit AXAFS und b) ohne ”low R“-Anteile (MS).
transformierten (FT) nicht direkt mit der Elektronendichte um den Absorber korre-
liert werden kann. Die Abweichung resultiert aus dem Amplitudenfaktor F (k) und
den Da¨mpfungsfaktoren sowie der Phasenverschiebung der ru¨ckgestreuten Elektro-
nenwelle Φ(k) in Gleichung 12.2. Ohne die Phasenkorrektur liegen die Absta¨nde,
die aus der FT-EXAFS erhalten werden, etwa 0.3–0.4 A˚ unter den tatsa¨chlichen
Absorber-Streuer-Absta¨nden.
Vor der Fourier-Transformation von χ(k) in den Realraum wurden die Daten mit
einer Bessel-Funktion, B(k), multipliziert, um Peak-Verbreiterungen durch Abbru-
cheﬀekte zu vermeiden.
Da die Fouriertransformierte χ(R) = χFT (k) = FT [χ(k) × B(k) × kn] propor-
tional zur radialen Verteilung der Streuer um den Absorber ist, ko¨nnen den FT-
Amplituden bei bekannter Struktur Koordinationsschalen zugeordnet werden. Al-
lerdings ist an dieser Stelle zu beru¨cksichtigen, dass Artefakte auftreten ko¨nnen. Ein
weiterer Schritt der Auswertung ist daher die Identiﬁkation nichtphysikalischer Bei-
tra¨ge, hervorgerufen durch spektrales Rauschen und FT-Eﬀekte (zusa¨tzliche oder
abgeschnittene Frequenzen), mittels Variation der k-Limits bei der Transformation.
Die Vielfachstreuung des Photoelektrons (Multi-scattering) kann Strukturen bei
niedrigen R-Werten (low-R, hohe Frequenzen) hervorrufen. Die sogenannte atomic
exafs (AXAFS) tritt bei etwa der Ha¨lfte des Bindungsabstandes auf und entsteht
durch die Streuung der Photoelekronen an der Ladungsdichte zwischen Absorber
und Streuer (Valenzelektronendichte). Durch Optimierung des Untergrundabzuges
ko¨nnen diese Anteile geﬁltert werden (Abbildung 12.4)
Bei einem relativ kurzen Messbereich von etwa ΔE= 240 eV (Δk= 7.5A˚−1) im Fal-
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le der O K-Kante kann die begrenzte Information zur unvollsta¨ndigen Interferenz
und damit zu schwachen zusa¨tzlichen R-Beitra¨gen fu¨hren. In der Anpassung muss
dies daher durch die Beschra¨nkung auf den entsprechenden k-Bereich beru¨cksich-
tigt werden.
Die Extraktion der strukturellen Information aus der Feinstruktur der Co L-Kante
ist nicht ohne weiteres mo¨glich. Zum einen wird die Auswertung der EXAFS der
Co L-Kanten durch die abklingenden Oszillationen der davor liegenden O K-Kante
erschwert (siehe Abbildung 12.1; poisoning des Co L-EXAFS Signals durch nied-
rige Frequenzanteile der O K-EXAFS). Zum anderen kommt es an dieser Kante
zu einer U¨berlagerung der EXAFS-Oszillationen der direkt benachbarten LIII- und
LII-Komponenten. Die einzelnen Beitra¨ge der Elektronen aus dem O1s-, Co2p3/2-
dem Co2p3/2-Niveau (und Co LI bei etwa 950 eV) zur EXAFS lassen sich nur mit
exakten theoretischen Simulationen trennen. In dieser Arbeit beschra¨nkt sich die
EXAFS-Analyse daher auf die Feinstruktur der O K-Kante (Abschnitt 12.3.1).
Die FT der EXAFS kann sinnvoll fu¨r die Veranschaulichung der Hauptbeitra¨ge
eines Spektrums im Realraum genutzt werden (Abbildung 12.5). Die Zuordnung
der Verteilungsmaxima zu Koordinationsschalen ist bei einer bekannten Struktur
mit Hilfe simulierter Streupfade leicht mo¨glich. Die eigentlichen Strukturparameter
lassen sich aus EXAFS-Daten allerdings erst durch eine nichtlineare least-square
Analyse mit berechneten Phasen- und Amplitudenfunktionen erhalten. Oft wird
eine gaußartige Verteilung der Absta¨nde angenommen. Fu¨r die Berechnung von
Φ(k) und F (k) sowie der Streupfade wurde in dieser Arbeit das Programm FEFF8
[219, 220] verwendet (siehe Abschnitt 12.3.4). Geeignete Softwarepakete fu¨r eine
Anpassung von EXAFS-Daten sowohl im R- oder k-Raum sind IFEFFIT [221, 222]
oder VIPER [223].
12.3 Strukturelle Informationen der erweiterten
Ro¨ntgenabsorptionsfeinstruktur (EXAFS)
Im Folgenden werden die Ergebnisse der EXAFS-Analyse vorgestellt und der In-
formationsgehalt der Daten diskutiert. Die Spektren wurden entsprechend dem, in
Abschnitt 12.2.1 beschriebenen, Vorgehen ausgewertet. Zu beachten ist, dass die
pseudoradiale Verteilungsfunktion χ(R) ohne Phasenkorrektur dargestellt ist.

























Abbildung 12.5: Fouriertransformierte der O K-EXAFS (|χ(R)|) einer HT-
LiCoO2-Probe. Die ersten beiden Peaks resultieren aus der Ru¨ckstreuung der
Photoelektronenwelle von O–Co-, O–Li- und O–O-Nachbarn der ersten Koordi-
nationsschale aus jeweils drei Li- und Co-Atomen sowie sechs O-Atomen. Die
Maxima bei ho¨heren R-Werten entstehen vor allem durch Mehrfachstreuung an
Co- und O-Nachbarn.
12.3.1 EXAFS-Analyse der O K-Kante
Aus den bereits in Abschnitt 12.2.1 genannten Gru¨nden wurde auf die Analyse
der Co L-EXAFS verzichtet. Ebenso ist eine EXAFS-Auswertung der Li K-Kante
bedingt durch den limitierten Messbereich (50–120 eV) nicht aussagekra¨ftig. Im Fol-
genden werden daher nur die Ergebnisse fu¨r die Auswertung der O K-Feinstruktur
erla¨utert.
Die erste Koordinationsschale
In Abbildung 12.5 ist die fouriertransformierte EXAFS-Amplitude χ(R) der O K-
Absorptionskante dargestellt. Die ersten beiden Maxima der Fouriertransformierten
im R-Raum im Bereich von 1–3 A˚ resultieren aus der Streuung des Photoelektrons
an der ersten Gruppe interatomarer Absta¨nde (Koordinationsschale).
In der HT-Modiﬁkation von LiCoO2 mit R3¯m-Symmetrie nehmen Kobaltionen 3a-,
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die Lithiumionen 3b und die Sauerstoﬃonen 6c-Gitterpla¨tze ein (Kapitel 3.1). In
unmittelbarer Nachbarschaft zum Sauerstoﬀplatz beﬁnden sich daher drei Lithium-
und drei Kobaltionen. Die ersten Sauerstoﬀnachbarn sind wiederum oktraedrisch
um den zentralen Sauerstoﬀabsorber koordiniert (Tabelle 12.3.1).
In der pseudo-radialen Verteilung χ(R) entspricht das erste Hauptmaximum bei
etwa 1.75 A˚ daher den O–Co-Absta¨nden im CoO6-Oktaeder sowie Beitra¨gen der
O–Li-Paare der LiO6-Oktaeder. Das a¨hnlich intensive zweite Maximum bei 2.45 A˚
beinhaltet Beitra¨ge der na¨chsten O–O-Nachbarpaare.
Zwar wird fu¨r LiCoO2 allgemein angenommen, dass es sich um ein diamagnetisches
Material mit Co-Ionen im low-spin-Zustand (t2g
6eg
0) handelt (Kapitel 3.2), aller-
dings zeigen die Ergebnisse der XPS-Untersuchung (Kapitel 10.1.3), dass bei der
Du¨nnschichtpra¨paration von LiCoO2 durchaus Abweichungen von der Sto¨chiome-
trie auftreten ko¨nnen und damit Defekte im Material entstehen. In diesen XPS-
Messungen wurden Hinweise auf unterschiedliche Oxidationsstufen der Kobalt-
bzw. Sauerstoﬃonen gefunden, die nebeneinander vorliegen. Durch Einﬂussnah-
me bei der Schichtpra¨paration konnten die relativen Anteile der einzelnen Spezi-
es a¨hnlich einer solid-solution vera¨ndert werden. Einerseits ko¨nnen abweichende
Oxidationsstufen durch pra¨parative Einwirkung hervorgerufen werden (Oxidati-
on/Reduktion), andererseits aber auch durch eine Interkalationsreaktion. Mit der
Auslagerung von Lithiumionen kommt es neben den strukturellen A¨nderungen zu
einem Ladungstransfer, der zur Oxidation des Materials fu¨hrt (Abschnitt 3.3 auf
Seite 25).
In die beobachteten Maxima ko¨nnen daher je nach Zustand der Probe neben den
nominellen Oxidationsstufen von +III fu¨r Co und -II fu¨r O ebenfalls Absta¨nde oxi-
dierter oder auch reduzierter Paare eingehen.
Die Variation der Absta¨nde ko¨nnen fu¨r diese Fa¨lle in erster Na¨herung u¨ber die
Ionenradien abgescha¨tzt werden . Beispielsweise besteht zwischen O−II und O−I
eine nominelle Diﬀerenz von Δd= +0.36A˚, zwischen Co+III und Co+II von Δd=
+0.105A˚ bzw. lediglich Δd= -0.015A˚ fu¨r Co+IV.
Im ersten Maximum, d.h. den O–Co/O–Li-Absta¨nden, ko¨nnen Beitra¨ge von nomi-
nell oxidierten Co+IV–O und Co–O−I oder Co+IV–O−I-Streupaaren zu Abweichun-
gen vom Co+III–O−II-Abstand fu¨hren. Im zweiten Maximum sollten sich zudem
Unterschiede zwischen O–O-Paaren bemerkbar machen, je nachdem ob die Oxida-
tionsstufen -II oder -I vorliegen.
Eine derart lokale Betrachtung der Variation der Gitterabsta¨nde ist nicht unbe-
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dingt realistisch, da die Co-Zusta¨nde zwar lokalisiert sind, der Ladungstransfer sich
aber auf Grund des kovalenten Bindungsanteils nicht auf einzelne CoO6-Oktaeder
beschra¨nken wird.
Zudem tragen auf der anderen Seite strukturelle Aspekte zur A¨nderung der Git-
terparameter bei. So fu¨hrt die Auslagerung der Lithiumionen zu einem gro¨ßeren
Abstand der O–O-Lagen in der schichtartigen Struktur von HT-LiCoO2. Damit
ist denkbar, dass sich eine Oxidation der Sauerstoﬃonen und die Expansion der
c-Achse teilweise kompensieren.
Solche strukturelle A¨nderungen, wie reversible oder irreversible Phasenu¨berga¨nge
(u.U. Zersetzungsreaktionen), fu¨hren mitunter zu drastischen A¨nderungen im Ab-
sorptionsspektrum. Nicht auszuschließen ist daher, dass bei tiefer Deinterkalation
oder stark reduktiven Bedingungen eine Rehybridisierung der Co–O-Bindung er-
folgt. Dies ha¨tte ebenfalls Einﬂuss auch den Bindungsabstand sowie den Ladungs-
transfer zwischen Sauerstoﬀ und Kobalt.
Anhand der Ionenradien lassen sich eventuell Tendenzen interpretieren, jedoch stellt
dieses Vorgehen eine grobe Na¨herung dar. Bei einer gegebenen Auﬂo¨sung von et-
wa ΔR≤ 0.01 A˚ ist eine Unterscheidung einzelner Absorber-Streuer-Paare anhand
geringer Diﬀerenzen der eﬀektiven Absta¨nde nicht immer praktikabel. In der Anpas-
sung der FEFF-Streupfade an das experimentelle χ(R) wird das HT-Strukturmodell
zugrunde gelegt, in dem lediglich ein Co–O-Paar (Co3+O2−) angenommen wird.
Zwar lassen sich A¨nderungen der Gitterparameter durch die diskutierten unter-
schiedlichen Oxidationsstufen mit diesem Modell auswerten, allerdings ﬂießen in
dieses limitierte Modell keine Informationen u¨ber atomare Defekte der lokalen Um-
gebung ein.
Bei hohen R-Werten steigt die Wahrscheinlichkeit Defekte in der Umgebung des
Absorbers zu beobachten, wodurch dieser Bereich empﬁndlicher gegenu¨ber der Ord-
nung des Systems ist. Aus diesem Grund kommt es bei ho¨heren R-Werten zu gro¨ße-
ren Abweichungen zwischen Theorie und Experiment.
Die Anpassung der Spektren fu¨r die Extraktion der Gitterparameter erfolge da-
her im Bereich von R= 1–4 A˚ (erste Koordinationsschale). Die Absta¨nde wurden
also u¨ber Pfade erhalten in denen es zur direkten Vorwa¨rtsstreuung kommt, die
besonders abstandsempﬁndlich ist. Die daru¨ber liegenden Strukturen, bei denen
zunehmend komplizierte Mehrfachstreuprozesse auftreten, wurden bei der Bestim-
mung der Absta¨nde nicht ausgewertet.
Die Anpassung liefert auch Informationen u¨ber die O–Li-Absta¨nde. Zu beachten ist
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Tabelle 12.1: Streupfade der Photoelektronen fu¨r die O K-Kante von HT-
LiCoO2, die mittel FEFF8 berechnet wurden (Abschnitt 12.3.4). Der Parameter
Reff beschreibt die halbe Pfadla¨nge und damit den eﬀektiven Abstand ausge-
hend vom O-Absorber zu den jeweiligen Streuern. Aufgelistet sind Pfade, die
mit einem relativen Amplitudenfaktor von ≥25 beitragen (bezogen auf den ers-
ten O–Co-Abstand), bzw. ≥15 oberhalb von R= 5.5 A˚.
Streuer Deg. Reff [A˚] Amp.
Co 3 1.92 100
Li 3 2.09 40.97
O 3 2.61 63.44
O 6 2.81 106.69
O 3 3.09 42.58
Co–O 12 3.22 37.64
O–Co 12 3.32 40.42
Co 3 3.40 32.67
O 3 3.84 25.27
O–Co 6 3.84 52.75
Co–O–Co 3 3.84 33.8
Co 6 4.42 36.45
Co–O 12 4.58 28.94
Co 6 4.61 32.88
Streuer Deg. Reff [A˚] Amp.
O 6 4.76 29.48
O 6 4.87 27.76
O 6 4.95 26.61
O 6 5.04 25.45
O–O 24 5.25 34.63
O–O 12 5.63 40.99
O–O–O 6 5.63 21.98
O 6 5.70 18.52
O–O 6 5.70 19.31
O–O 6 5.70 19.41
Co 6 5.95 17.55
Co–O 12 6.09 15.91
Co 6 6.10 16.48
Co–O 6 6.10 16.11
aber, dass das leichte Lithium nur schwach zu den Verteilungsamplituden beitra¨gt,
da es nur einen geringen Ru¨ckstreuquerschnitt besitzt (siehe Tabelle 12.3.1). Der ei-
gentliche Gitterparameter a der Co–Co-Nachbarn ist an der O K-Absorptionskante
indirekt u¨ber O–O-Paare zuga¨nglich.
Beitra¨ge ho¨herer Schalen
Anhand der aufgefu¨hrten Streupfade in Tabelle 12.3.1 wird ersichtlich, welche Art
Streuer einen merklichen Beitrag zu bestimmten R-Werten liefern. Neben den dis-
kutierten Hauptkomponenten (1.9, 2.8 A˚) ko¨nnen weitere Gruppen unterschieden
werden. Die Maxima bei ho¨heren R-Werten entstehen durch zum Teil komplexe
intra- und interplanare Streuung der Photoelektronenwelle an im Wesentlichen Co-
und O-Nachbarn (Out-of-plane Mehrfachstreuung unter Beteiligung ho¨herer Scha-
len [211]).
Eine U¨bersicht wichtiger Beitra¨ge zur pseudo-radialen Verteilungsfunktion von HT-
LiCoO2 ist in Tabelle 12.3.1 zu entnehmen. Von etwa 3–4 A˚ tragen sowohl Co- als
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auch O-Ionen zur Ru¨ckstreuamplitude bei. In diesem Bereich wurden fu¨r verschie-
dene Pra¨parationsserien keine auﬀa¨lligen A¨nderungen in der Pseudoradialvertei-
lung beobachtet. Die Peakstrukturen um 4.5 A˚ werden durch Co dominiert und ab
4.8–5.7 A˚ im Wesentlichen durch O-Streuer. Ab etwa 6 A˚ liefern Co-Ionen wieder
versta¨rkt einen Streubeitrag. Bis auf das Maximum bei 2.1 A˚ sind keine Streupfa-
de mit Lithiumionen aufgelistet, bedingt durch die geringe Ru¨ckstreuamplitude.
Anzumerken ist aber, dass im Falle einer Fehlordnung durch Co2+-Defekte in Lithi-
umlagen (Kationenaustausch, Abschnitt 5.1.3) die eigentlich schwachen Peaks der
Li-Gitterpla¨tze deutlich sta¨rker hervortreten ko¨nnen, da Co eine wesentlich ho¨here
Ru¨ckstreuamplitude besitzt.
Weiterhin ist fest zuhalten, dass die O K-EXAFS naturgema¨ß auf den Sauerstoﬀ-
beitrag normiert ist. Geht beispielsweise Gittersauerstoﬀ verloren, a¨ußert sich dies
durch einen Anstieg der Intensita¨ten von Strukturen mit hohem Co-Gewicht.
Bei der Diskussion hoher R-Werte ist zu beachten, dass hier auch Artefakte aus der
low-k EXAFS mit eingehen ko¨nnen. Durch gezielte Variation der k-Grenzen bei der
Fourier-Transformation wurde versucht, diese Beitra¨ge zu minimieren.
12.3.2 Pra¨parative Auswirkungen auf die auf die lokale Struktur (O
K-EXAFS)
In Abbildung 12.7 ist eine Pra¨parationsserie in Abha¨ngigkeit von der Substrattem-
peratur dargestellt. Die zugeho¨rigen EXAFS-Oszillationen χ(k) sind in Abbildung
12.8 enthalten.
Augenscheinlich kommt es zu einer A¨nderung der relativen Intensita¨ten der beiden
Hauptmaxima im Bereich von R= 1–3 A˚. Die O–Co-/O–Li-Peakintensita¨t nimmt
systematisch mit der Temperatur zu, wa¨hrend der O–O-Peak an Intensita¨t einbu¨ßt.
Diese Entwicklung ist bis 550 ◦C zu beobachten. Erkla¨rt werden kann dieser Eﬀekt
womo¨glich durch den variierten Sauerstoﬀgehalt in den Schichten. Bei niedrigen
Temperaturen werden tendenziell oxidierte LiCoO2-Schichten erhalten, wa¨hrend
hohe Temperaturen zur Reduktion des Materials fu¨hren (siehe XPS-Kapitel 10.1).
Der Anstieg des O–Co-Peaks (O–Li-) relativ zum O–O-Maximum kann daher mit
dem Verlust an Gittersauerstoﬀ gedeutet werden. Wiederum zu beachten ist, das
χ(R) an der O K-Kante auf Sauerstoﬀ normiert ist. Bei einer Substrattemperatur
von 600 ◦C a¨ndert sich diese Tendenz jedoch wieder.
Die Absorber-Streuer-Absta¨nde dieser Serie sind fu¨r die erste Koordinationsschale
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Abbildung 12.6: Gezeigt ist eine Spektrenserie in der die Substrattempera-
tur von Raumtemperatur (RT) bis 600 ◦C variiert wurde. Die Amplituden der
FT-EXAFS einzelner Peaks weisen Intensita¨tsschwankungen auf und es treten
kleinere Verschiebungen auf.
Tabelle 12.3.2 zu entnehmen. Zum Vergleich sind in Tabelle 12.3.2 Werte anderer
Autoren aufgefu¨hrt.
Es zeigt sich, dass fu¨r Substrattemperaturen zwischen 400 und 600 ◦C eine gewisse
Streuung der Absta¨nde um die Literaturwerte vorliegt. Eine Tendenz in der Ent-
wicklung der Absta¨nde abha¨ngig von der Substrattemperatur kann jedoch nicht
abgeleitet werden. Unterhalb von 300 ◦C weichen die Co–O- und O–O-Absta¨nde
deutlicher zu kleineren Werten hin ab.
Letztere Beobachtung kann unter Umsta¨nden darauf zuru¨ckgefu¨hrt werden, dass
die Pra¨parationstemperatur ebenfalls Einﬂuss auf den Lithiumgehalt besitzt und
somit Abha¨ngig vom T/p(O2)-Verha¨ltnis Fremdphasen auftreten ko¨nnen, deren Bil-
dung eine chemische Deinterkalation bewirken kann (Kapitel 10.1 und 10.1.3).
Fu¨r die bei tieferen Temperaturen abgeschiedenen Schichten ist neben der Inten-
sita¨tsvariation eine dramatische A¨nderung der O–Co-Absta¨nde zu verzeichnen. Ins-
besondere bei 25 ◦C traten Lithiumcarbonate an der Oberﬂa¨che der Probe auf.
Bedingt durch diese Reaktion liegt daher einerseits ein Li-Deﬁzit in LiCoO2 vor,
andererseits existieren Beitra¨ge der Oberﬂa¨chencarbonate (siehe such Abschnitt
12.4.5), wodurch diese Verschiebung zustande kommen kann.
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Die Empﬁndlichkeit der Sondenmethode EXAFS gegenu¨ber der lokalen Struktur
um das absorbierende Atom ermo¨glicht Ru¨ckschlu¨sse u¨ber die Unordnung des Sys-
tems anhand der Beitra¨ge ho¨herer Koordinationsschalen [37]. In der temperatu-
rabha¨ngigen Pra¨parationsserie fallen vor allem Unterschiede im R-Bereich R=5–6 A˚
auf, die Intensita¨tenvariatonen und unterschiedliche Aufspaltungen der Struktu-
ren umfassen. Dieser Bereich wird, wie aus der Simulation der Streupfade (Tabelle
12.3.1) hervorgeht, durch Beitra¨ge der Sauerstoﬃonen dominiert und sollte sich da-
her empﬁndlich gegenu¨ber Sauerstoﬀdefekte im Material verhalten. Um etwa R=
6 A˚ kommen deutliche Co-Beitra¨ge hinzu, wodurch dieser Bereich auch Informatio-
nen u¨ber die Kationenordnung entha¨lt.
Die Interpretation der variierten Intensita¨ten und die zudem unterschiedliche Struk-
tur der Maxima la¨sst nur qualitative Aussagen zu, da zu diesen Peaks eine hohe An-
zahl streuender Atome beitragen. Tendenziell scheint die Intensita¨t bei R≈ 5.75 A˚
zu Gunsten des benachbarten Maximums bei R≈ 5.25 A˚ abzunehmen. Bei hohen
Temperaturen (550 ◦C) erscheinen die Peakstrukturen oberhalb von 4.0 A˚ insgesamt
klarer deﬁniert. Umgekehrt gesehen spaltet die bei 550 ◦C vorliegende Doppelstruk-
tur bei niedrigeren Temperaturen im Bereich von R=5–6 A˚ auf. Nimmt man die
Informationen aus XPS und Raman-Messungen hinzu (Kapitel 10 8.2.1), so scheint
die Doppelstruktur bei 550 ◦C charakteristisch fu¨r die hohe Ordnung der LiCoO2
HT-Phase zu sein. In der perfekten R3¯m-Schichtstruktur herrscht sowohl eine hohe
Ordnung im Kationen- als auch im Anionenuntergitter. Fu¨r die LT-Phase wird in
der Literatur ein Austausch zwischen Li- und Co-Pla¨tzen diskutiert (Kapitel 3.1).
Weitere Messungen haben gezeigt, dass diese Ordnung bei weiterer Erho¨hung der
Temperatur (hier ≥600 ◦C) scheinbar wieder verloren geht, sofern der p(O2) nicht
angepasst wurde. Dieses Verhalten beﬁndet sich im Einklang mit strukturellen Un-
tersuchungen (Raman/XRD) und der XPS-Analyse der Oberﬂa¨che in denen bei
hohen Temperaturen zunehmend die Zersetzung von LiCoO2 unter der Bildung von
Kobaltoxiden beobachtet wurde (Kapitel 8.2.1, 8.1 und 10.1.3). Derartige Reaktio-
nen oder die Bildung von Defekten (Kationenaustausch/Sauerstoﬀdefekte) fu¨hren
natu¨rlich zu einer drastischen Erho¨hung der Unordnung im System.
Bei der Pra¨paration bei 25 ◦C ist zudem auch eine Abweichung bei etwa R=4.6 A˚
zu beobachten. Das Li-Deﬁzit dieser Probe scheint als Ursache hierfu¨r in Frage
zu kommen (Li-Carbonate an der Probenoberﬂa¨che). Wie im folgenden Abschnitt
weiter ausgefu¨hrt werden soll, scheinen diese Absta¨nde empﬁndlich gegenu¨ber dem
Lithiumgehalt in den Schichten zu sein.
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Tabelle 12.2: Von verschiedenen Autoren aus einer EXAFS-Analyse erhaltene
Absorber-Streuer-Absta¨nde von LiCoO2. Die aufgefu¨hrten Literaturwerte von
Kang et al. [29], Yoon et al. [224] und Kim et al. [218] wurden jeweils an der Co
K-Kante von Pulverproben bestimmt.
Shell Bindungs- Koord.- DW-Faktor
la¨nge [A˚] zahl N σ2 [·10−3A˚2]
HT-LiCoO2 Co–O 2.045(8) 6 4.86
Co–Co 2.777(0) 6 2.67
LT-LiCoO2 Co–O 2.045(7) 6 4.86
Co–Co 2.769(6) 6 2.67
Kang99 ΔR= ± 0.001A˚
el.chem. Deint.
LiCoO2 Co–O 1.93 6 3.0
Co–Co 2.82 6 2.7
Li0.85CoO2 Co–O 1.92 6 3.3
Co–Co 2.82 6 3.1
Li0.70CoO2 Co–O 1.91 6 3.6
Co–Co 2.82 6 3.5
Li0.55CoO2 Co–O 1.90 6 3.6
Co–Co 2.82 6 3.6
Li0.40CoO2 Co–O 1.90 6 3.6
Co–Co 2.82 6 3.8
Yoon00 ΔR= ± 0.02A˚
chem. Deint.
Li0.75CoO2 Co–O 1.929 6 3.47
Co–Co 2.823 6 3.94
Li0.28CoO2 Co–O 1.927 6 3.79
Co–Co 2.820 6 4.16
Li0.21CoO2 Co–O 1.930 6 4.11
Co–Co 2.824 6 4.59
Li0.18CoO2 Co–O 1.930 6 4.22
Co–Co 2.824 6 4.87
Kim02 ΔR= ± 0.001A˚
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Tabelle 12.3: EXAFS-Analyse von LiCoO2 an der O K-Kante in Abha¨ngigkeit
von der Substrattemperatur bei der Du¨nnschichtpra¨paration (Ar:O2:2:1) und
dem elektrochemisch eingestellten Lithiumgehalt. Der Fehler der Abstandsbe-
stimmung betra¨gt ΔR = ± 0.01A˚ und die mo¨gliche Abweichung vom Debye-
Waller-Faktor σ2 liegt bei ca. 30%.
Paar Reff [A˚] N σ
2 [·10−3A˚2] F-Faktor
LiCoO2, f(T)
600 ◦C O–Co 1.944 3 26.74 0.076
O–Li 2.116 3
O–O 2.839 6
550 ◦C O–Co 1.922 3 15.86 0.015
O–Li 2.094 3
O–O 2.817 6
440 ◦C O–Co 1.945 3 10.09 0.024
O–Li 2.117 3
O–O 2.840 6
400 ◦C O–Co 1.949 3 36.62 0.060
O–Li 2.122 3
O–O 2.844 6
300 ◦C O–Co 1.881 3 10.09 0.036
O–Li 2.053 3
O–O 2.776 6




550 ◦C, x= 1 O–Co 1.974 3 11.82 0.025
(VOC= 2.6V) O–Li 2.146 3
O–O 2.869 6
deint. 1, x= 0.21 O–Co 1.940 3 12.79 0.064
(pol. 3.9V) O–Li 2.112 3
O–O 2.834 6
deint. 2, x= 0.01 O–Co 1.915 3 2.11 0.063
(pol. 4.3V) O–Li 2.087 3
O–O 2.810 6
reint. 1, x≤ 0.16 O–Co 1.938 3 1.426 0.068
(pol. 3.0V) O–Li 2.110 3
O–O 2.833 6














































Abbildung 12.7: In dieser Darstellung sind EXAFS-Amplituden einer bei
550 ◦C pra¨parierten LiCoO2-Schicht zu verschiedenen Stadien der Interkalation
enthalten. Deutlich zu erkennen eine Abnahme der relativen Amplitude der O–
O- (1.8 A˚) gegenu¨ber O–Co/O–Li-Streuung (2.5 A˚), hervorgerufen durch einen
Verlust an Sauerstoﬀ.
12.3.3 Einﬂuss des Interkalationsgrades von Li1−xCoO2 auf die O
K-EXAFS
Dieses Experiment wurde an einer HT-LiCoO2-Probe am Synchrotron BESSY II
durchgefu¨hrt. Unter Verwendung einer an das UHV-System SOLIAS angekoppel-
ten Glaszelle (Abschnitt 7.2.2) wurde elektrochemisch der Interkalationsgrad ein-
gestellt. Um Kontaminationen gering zu halten wurde unter Ar-Atmospha¨re gear-
beitet und der Lithiumgehalt durch Polarisation der Probe eingestellt. Der Vorteil
der Polarisation ist die kurze Dauer des Experiments im Vergleich zur potentio-
statischen Voltammometrie. Nachteil dieses Vorgehens ist, dass die Reaktion im
Ungleichgewicht abla¨uft, wodurch keine genaue Bestimmung des Interkalationsgra-
des anhand dieser Messungen mo¨glich ist. Jedoch kann aus den SXPS-Messungen
zumindest der Lithiumanteil der oberﬂa¨chennahen Bereiche ermittelt werden (siehe
Tabelle 12.6.2 auf Seite 251).
Insgesamt wurden ausgehend von der gesputterten Schicht (OCV 2.6V, x= 1)
zwei Deinterkalationsschritte durch Polarisation der Probe mit einer angelegten
Spannung von 3.9V und 4.3V vermessen. Ein Vergleich mit der I/V-Kurve in Ab-

































Abbildung 12.8: Die k2-gewichtete EXAFS-Amplitude χ(k) der diskutier-
ten Messreihen. Enthalten sind ebenfalls mit FEFF8 berechnete Kurven fu¨r die
Hoch- und Tieftemperaturphase von LiCoO2.
bildung 9.3 auf Seite 122 zeigt, dass somit der gesamte reversible Bereich von x=
0–0.6 in Li1−xCoO2 abgedeckt sein sollte. Wie aus den SXPS-Daten hervorgeht,
fu¨hrte aber der erste Schritt zu einem Lithiumgehalt von x= 0.2 und die zweite Po-
larisation zur vollsta¨ndigen Deinterkalation der Probe (Li1s-Emission nicht mehr
vorhanden, x= 0.01). Die Reinterkalation wurde durch eine Polarisation mit 3.0V
nur bis zu einem gewissen Grad erreicht (x= 0.15). Vermutlich auf Grund der voran
gegangenen vollsta¨ndigen Deinterkalation. Denkbar ist hier, dass es zu irreversiblen
Prozessen werden und die Oberﬂa¨chenschicht als eine Art
”
Blocking layer“ fungiert,
die eine Reinterkalation des Materials erschwert.
Bei der Untersuchung der EXAFS-Amplitude in Abha¨ngigkeit vom Lithiumgehalt
in Li1−xCoO2-Du¨nnschichten wurden a¨hnliche Resultate erhalten, wie bei der vor-
angegangenen Analyse zum Einﬂuss der Pra¨parationsparameter.
In der Fouriertransformierten des EXAFS-Signals zeigten sich vor allem deutliche
A¨nderungen in den Intensita¨ten der beiden Maxima der ersten Koordinationsscha-
le. Hier nimmt wie bei der temperaturabha¨ngigen Pra¨paration die Intensita¨t des
O–Co/O–Li-Maximums verglichen mit dem O–O-Maximum zu. Zu erwarten ist
eigentlich ein anderer Verlauf, na¨mlich die Abnahme des O–Li-Anteils des ersten
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Maximums durch die Abschwa¨chung des O–Li-Beitrages auf Grund des geringeren
Lithiumgehalts. Wie jedoch aus den dazu geho¨rigen SXPS-Daten hervorgeht, folgt
aus der Deinterkalation zum Teil auch ein Verlust an Sauerstoﬀ (Abschnitt 12.6.2).
Das Material scheint, wie in Kapitel 10.1.3 ausgefu¨hrt, ein solid-solution-artiges
Verhalten zu besitzen, das am ehesten mit Li1−xCoO2−y zu beschreiben ist.
Wie zuvor bei der Diskussion der temperaturabha¨ngigen Pra¨paration gezeigt wur-
de, ist der R-Bereich zu dem ho¨here Koordinationsschalen beitragen, empﬁndlich
gegenu¨ber der Kationenordnung im System. Bei der elektrochemischen Auslage-
rung von Lithiumionen spielen sich die A¨nderungen jedoch nicht mehr im Bereich
von R= 5–6 A˚ ab. Dieser Bereich erscheint weitgehend unbeeinﬂusst vom Li-Gehalt.
Dagegen sind bei Absta¨nden zwischen R= 4–5 A˚ Intensita¨tsschwankungen zu er-
kennen. Dies a¨ußerst sich in der Intensita¨tsabnahme bei R= 4.6 A˚ mit steigendem
x in Li1−xCoO2. Anzunehmen ist daher eine Abha¨ngigkeit vom Lithiumgehalt in
den Schichten.
Bei dieser Interpretation von Strukturen bei hohen R-Werte muss sorgfa¨ltig vor-
gegangen werden, da dieser Bereich besonders anfa¨llig gegenu¨ber Artefakten ist
(kleine k-Werte) und durch Art Kantenanpassung beeinﬂusst werden kann. Die
beobachteten Variationen der EXAFS abha¨ngig von der Substrattemperatur bzw.
dem elektrochemisch eingestellten Lithiumgehalt, lassen allerdings die Folgerung
zu, dass diese Eﬀekte durch A¨nderungen in der Probe hervorgerufen werden und
nicht durch Artefakte. Bei ansonsten identischen Vorgehen bei der Aufnahme und
der Auswertung der Daten waren unterschiedliche R-Bereiche betroﬀen.
Fu¨r eine Interkalationsreaktion sind Auswirkungen auf die interatomaren Absta¨nde
zu erwarten, hervorgerufen durch den hierbei stattﬁndenden Transport von Ionen
und Ladungen. Die beobachtete A¨nderung der Gitterparameter ist Tabelle 12.3.2 zu
entnehmen. Insgesamt zeichnet sich mit der Deinterkalation eine Abnahme der O–
Co- sowie O–O-Absta¨nde ab. Ausgehend von der abgeschiedenen Schicht (asis) mit
dO−Co= 1.97 A˚ und dO−Co= 2.87 A˚ nehmen diese mit der ersten Deinterkalation auf
dO−−Co= 1.94 A˚ und dO−Co= 2.83 A˚ ab. Die gema¨ß den SXPS-Daten vollsta¨ndige
Deinterkalation (kein Li1s-Signal, trotz hoher Empﬁndlichkeit) fu¨hrt zur weiteren
Abnahme auf dO−Co= 1.92 A˚ und dO−Co= 2.81 A˚. Der Versuch der Reinterkalati-
on fu¨hrt nur zu einem partiellen Ru¨ckentwicklung zu dO−Co= 1.94 A˚ und dO−Co=
2.83 A˚ und ist somit nicht reversibel. Dies ist allerdings nicht ungewo¨hnlich beru¨ck-
sichtigt man den extremen Grad der Deinterkalation (siehe auch Kapitel 5.4 und
9.2.1).
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Diese an den Du¨nnschichtproben beobachtete Entwicklung der Gitterparameter ist
untypisch fu¨r die HT-Phase. In der Literatur wird fu¨r HT-LiCoO2 eine anisotro-
pe A¨nderung der Gitterparameter anhand von LiCoO2-Pulverproben beschrieben.
Neben einer vernachla¨ssigbaren Verringerung des Gitterachse a kommt es mit der
Auslagerung der Lithiumionen zu einer deutlichen Expansion der c-Achse (Kapitel
3.3.1).
Andererseits zeigen die strukturellen Untersuchungen mittels XRD ebenfalls ein
unerwartetes Verhalten in der Abha¨ngigkeit von der Pra¨parationstemperatur. In
den ro¨ntgenographischen Untersuchungen zeigt die Entwicklung der c-Achse eine
Abnahme in Richtung ho¨herer Depositionstemperaturen (Kapitel 8.1). Mit steigen-
der Substrattemperatur sollte eigentlich das Vorliegen der anisotropen HT-Phase
begu¨nstigt werden und somit das c/a-Verha¨ltnis ansteigen.
Die Raman-Untersuchung lieferte eine Verschiebung der Raman-Banden zu ho¨her-
en Wellenzahlen bis etwa 400 ◦C, was mit einem graduellen U¨bergang der LT- in
die HT-Modiﬁkation von LiCoO2 interpretiert werden kann (Kapitel 8.2). Ober-
halb dieser Temperatur ist die Position der Raman-Banden weitgehend konstant
und verschiebt sich bei hohen Substrattemperaturen um 600 ◦C auf Grund der Re-
duktion des Materials durch den Verlust an Gittersauerstoﬀ zu etwas niedrigeren
Werten. Bei diesen Temperaturen wurde mit der Raman-Spektroskopie und XRD
zudem die Bildung von Co3O4 beobachtet.
Zusammengenommen machen diese Ergebnisse deutlich, dass das Verhalten der
LiCoO2-Schichten nicht dem des, aus der Fachliteratur bekannten, Materials aus
Pulversynthesen entspricht.
Abgesehen von einer gewissen Streuung der vorliegenden EXAFS-Daten5, die oh-
nehin nur qualitativen Aussagen zula¨sst, erlaubt die Tendenz der Entwicklung die
Schlussfolgerungen, dass die Entwicklung der strukturellen Schichteigenschaften
eher einen Verlauf besitzt, der einen dreidimensionalen Charakter entspricht, wie
es fu¨r die LT-Phase zu erwarten wa¨re.
Auf der anderen Seite lieferten die XRD-/EXAFS-Anpassungen bessere U¨berein-
stimmungen mit Modellen auf Basis der HT-Phase. Die bei ho¨heren Depositi-
onstemperaturen beobachteten Raman-Banden sind charakteristisch fu¨r die HT-
5Bedingt durch den limitierten Messbereich der O K-Kanten, wird auch die extrahierbaren In-
formationen fu¨r pra¨zise Aussagen bei der Bestimmung der Gitterparameter beschra¨nkt. Ein
Faktor ist hierbei die Festlegung der Schwellenenergie E0, die zu Abweichungen fu¨hren kann
und durch die in der XANES-Analyse beobachteten A¨nderungen der O K-Nahkantenstruktur
hervorgerufen wird.
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Modiﬁkation, ebenso unterscheiden sich die elektrochemischen Daten deutlich von
denen der LT-Phase. Die beobachteten Potentiale sind identisch mit denen der
HT-Phase, d.h. es treten keine deutlich niedrigen Spannungen auf, wie im Falle
der LT-Phase. Das Vorliegen der LT-Phase kann bei Temperaturen oberhalb von
400 ◦C somit ausgeschlossen werden.
Die Entwicklung der Co–O-Absta¨nde aus der EXAFS scheint zu zeigen, dass sich
abha¨ngig von den Parametern der Du¨nnschichtpra¨paration eine mehr oder weni-
ger defektreiche HT-Phase ausbildet, was wiederum auch durch das solid-solution-
Verhalten, das in der (S)XPS-Analyse beobachtet wurde, suggeriert wird. Ein der-
artiges elektrochemisches bzw. strukturelles Verhalten wa¨hrend der Interkalations-
reaktion wurde bei Untersuchungen des Volumenmaterials (Oxidpulver) in dieser
Form noch nicht beobachtet.
12.3.4 Simulationssoftware FEFF8
Die theoretische Simulationen der Ro¨ntgenabsorptionsspektren ist ein entscheiden-
der Schritt bei der Extraktion der strukturellen Information aus EXAFS-Messung.
U¨ber numerische Simulationen lassen sich mit geeigneten Modellen lokale Struk-
turinformationen um das jeweilige Absorberatom extrahieren. Fu¨r die theoretische
Modellierung der EXAFS-Spektren wird in der Regel eine Gleichung 12.2 entspre-
chende Formel zu Grunde gelegt. Die fu¨r die Beschreibung der Oszillationen rele-
vanten Parameter sind im Wesentlichen F (k) φAS(k), S
2
0 und λ(k), und ko¨nnen aus
ab-initio Rechnungen oder Referenzmaterialien mit bekannter Struktur erhalten
werden. Bei geeigneter Wahl dieser Parameter ko¨nnen strukturelle Informationen
durch die Bestimmung von NS, σAS(k) und RAS erhalten werden.
Fu¨r die theoretische Modellierung der XA-Spektren wurde die kommerzielle Si-
mulationssoftware FEFF8 verwendet werden, die ab-initio elektronische Vielfach-
fachstreupha¨nomene (multi scattering) in Clustern von einigen hundert Atomen
beschreiben kann [220]. Durch Vorgabe der Kristallstruktur und Auswahl der re-
levanten Modelle bzw. Na¨herungen ko¨nnen die unbekannten Parameter aus Glei-
chung 12.2 auf Seite 203 (Φ(k), F (k), σ2, S20 , etc.) berechnet werden.
Das FEFF-Paket basiert auf der selbst-konsistenten Berechnung der Berechnung
der Gitterpotentiale6, um eine akkurate Beschreibung des Ladungstransfers und
6ANM.: Rechnung: Potential in Schro¨dinger; auﬂo¨sen und man erha¨lt Wellenfunktion, d.h. Elek-
tronenladungsverteilung und damit wieder ein Potential. Selbst-Konsistenz: Rechnung wieder-
holen bis konvergiert (Achtung: bei falschen Basis-Satz kann Konvergenz irgendwo stattﬁnden).
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der Position des Fermi-Niveaus zu ermo¨glichen (self consistent ﬁeld, SCF). Ebenso
ist die vollsta¨ndige Beschreibung der Vielfachstreuprozesse enthalten, die fu¨r die Si-
mulation des XANES-Bereichs erforderlich ist (anstatt der auf Vielfachstreuung er-
weiterte Einfachstreutheorie multiple scattering expansion). Der Programmcode zur
Simulation der Vielfachstreuung der Photoelektronenwelle basiert auf der Greens-
Funktion. Diese Funktion beschreibt durch den Greens-Propagator alle mo¨glichen
Streuprozesse zwischen Anfangs- und Endzustand, wodurch alle Streuereignisse
(Streupfade) beru¨cksichtigt werden. Auch kann die projezierte Zustandsdichte des
Absorbers ausgegeben werden.
Der modulare Aufbau des FEFF-Programms ermo¨glicht die Auswahl verschiedener
Na¨herungen und Modelle fu¨r die Modellierung der experimentellen Spektren.
EXAFS-Simulation: FEFF8
Durch die Beru¨cksichtigung der vollsta¨ndigen Vielfachstreuung lassen sich XAFS-
Oszillationen im EXAFS-Bereich mit FEFF gut beschreiben. Die Simulation an
einem Cluster aus 500 Atomen mit einem Radius von 10 A˚ liefert χ(k) fu¨r das
zugrunde gelegte Strukturmodell. Aus dieser Berechnung werden ebenfalls Pha-
se, Amplitude sowie die mo¨glichen Streupfade erhalten. Unter Verwendung dieser
Parameter erfolgt die Anpassung der EXAFS-Daten und damit eine Extraktion
von Strukturparametern u¨ber einen least-square ﬁt. Im Rahmen dieser Untersu-
chung wurden die aus der Literatur bekannten Strukturen der HT-Phase und einer
LT-Phase mit ebenfalls rhomboedrischen Indizierung beru¨cksichtigt (siehe hierzu
Kapitel 8.1). Zum Vergleich sind die erhaltenen Kurven in Abbildung 12.8 zu-
sammen mit temperaturabha¨ngigen Pra¨parationen und chemisch deinterkalierter
Proben dargestellt.
XANES-Simulation: FEFF8
Die theoretische Simulation von Elektronenspektren der U¨bergangsmetalloxide er-
fordern komplexe Modelle und sind daher aufwa¨ndig in der Berechnung. Insbe-
sondere Korrelationseﬀekte, Lokalisierung und Kristallfeldeﬀekte machen die Be-
schreibung dieser Materialien zu einer Herausforderung (siehe Abschnitt 4). Auch
LiCoO2 stellt hier ein interessantes System dar, das eine ganze Reihe von Autoren
bescha¨ftigte [46, 47, 82, 225, 226].
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Die elektronische Struktur des 3d-U¨bergangsmetallions und der Sauerstoﬀliganden
unterscheidet sich bedingt durch die Natur der Valenz- und Leitungsbandzusta¨nde.
Aus diesem Grund mu¨ssen fu¨r die theoretischen Beschreibung der O K- und Co
L-Absorptionskanten in LiCoO2 unterschiedliche Modelle angesetzt werden.
Die Struktur der Co L-Absorptionskanten von LiCoO2 wird nach Meinung von
de Groot et al. von der Multiplett-Aufspaltung durch das Ligandenfeld der Sau-
erstoﬃonen dominiert [227]. Diese Autoren fu¨hrten daher Multiplett-Rechnungen
durch, ohne Ladungstransfereﬀekte zu beru¨cksichtigen. Allerdings wiesen die Auto-
ren Crocombette et al. darauf hin, dass die Beru¨cksichtigung des Ladungstransfers
im Modell wichtig fu¨r die physikalisch korrekte Beschreibung der Spektren ist [228].
Ohne diese Eﬀekte werden Strukturen, die durch Ladungstransfersatelliten entste-
hen, nicht beru¨cksichtigt (Satelliten zwar schwa¨cher als in XPS, aber dennoch nicht
zu vernachla¨ssigen).
Die Nahstruktur der O K-Absorptionskante wird dagegen nicht durch Multiplett-
Eﬀekte bestimmt, die bei Metall 3d-Orbitalen auftreten. Fu¨r die Sauerstoﬀzusta¨nde
wird zudem ein eher bandartiger Charakter diskutiert, wa¨hrend bei Kobaltzusta¨n-
den die Lokalisierung der Ladungstra¨ger eine Rolle zu spielen scheint. Nicht zu ver-
nachla¨ssigen sind bei der Modellierung der O K-XANES-Bereichs Ladungstransfer-
eﬀekte durch den kovalenten Bindungsanteil in LiCoO2 [226, 227]. Fu¨r die HT-
Phase von LiCoO2 ist in Abbildung 12.17 auf Seite 240 exemplarisch eine FEFF-
Simulation der Sauerstoﬀ K-Kante enthalten.
In der theoretischen Simulation der O K-Ro¨ntgenabsorption wird das entstandene
O1s-Rumpﬂoch oft vernachla¨ssigt [226], da der U¨bergang eines Elektrons aus dem
O1s-Niveau in unbesetzte Leitungsbandzusta¨nde erfolgt, die vor allem Co3d- und
Co4sp-Charakter besitzen (Abschnitt 12.4). Angenommen wird, dass die Struktur
der Endzusta¨nde nicht durch dieses Rumpﬂoch beeinﬂusst wird (screening). Die
allgemeine Gu¨ltigkeit dieser Na¨herung ist aber nicht sichergestellt7.
Einschra¨nkungen der Simulation
Mit der Software FEFF8 ko¨nnen Ladungstransfer- und Abschirmungseﬀekte be-
ru¨cksichtigt werden. Aus diesem Grund ist FEFF besonders gut fu¨r die Berech-
7Gerade wegen der starken Elektronenkorrelation in U¨bergangsmetalloxiden werden die Lei-
tungsbandzusta¨nde mit O2p-Anteil dennoch teilweise durch das O1s-Rumpﬂoch beeinﬂusst.
Ist diese Na¨herung fu¨r das System atequat, so entsprechen sich im Prinzip ein XAS- mit einem
IPES-Experiment.
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nung der O K-XANES geeignet. Allerdings ist die Modellierung der Co L-Kanten
nur unzureichend mo¨glich, da im Rahmen der zugrunde gelegten Modelle keine
Multiplett-Eﬀekte einbezogen werden ko¨nnen.
Vorgegeben wird diesen Rechnungen neben den erwa¨hnten Modellen bzw. Na¨he-
rungen lediglich ein Strukturmodell. Es ist daher fu¨r die Berechnung no¨tig die Git-
terparameter und die Raumgruppe des Materials zu kennen. Fu¨r sto¨chiometrisches
LiCoO2, egal ob LT- oder HT-Modiﬁkation, sind diese Werte in der Fachliteratur
gut dokumentiert. Da das zugrunde liegende Strukturmodell jedoch nicht verfei-
nert wird, ist der Erhalt einer guten U¨bereinstimmung zwischen Experiment und
Theorie fu¨r defektreiche Proben oder verspannte Schichten mo¨glicherweise nicht
gewa¨hrleistet. Auch sind Abweichungen durch das solid-solution-artige Verhalten
zu erwarten.
Auf der anderen Seite haben derartige Abweichungen keinen großen Einﬂuss bei
der Bestimmung der Absorber-Streuer-Absta¨nde der ersten Koordinationsschale.
Fu¨r die Anpassung dieser kurzen Streupfade sind die aus dem Modell erhaltenen
Phasen und Amplituden bereits ausreichend fu¨r den Erhalt verla¨sslicher Werte. Fu¨r
quantitative Aussagen u¨ber beispielsweise die Unordnung im System, ist allerdings
eine Verfeinerung des Strukturmodells no¨tig.




















Abbildung 12.9: Veranschaulichung der Energie- und Winkelabha¨ngigkeit der
Streuung des Photoelektrons anhand der Streuamplitude von Sauerstoﬀ [229].
Die Verteilung ist fu¨r hohe kinetische Elektronenenergien wesentlich scha¨rfer
ausgepra¨gt (EXAFS-Regime), bei niedrigen Energien wird die Winkelverteilung
breiter und besitzt im Bereich von 100 eV (XANES-Bereich) einen merklichen
Beitrag bei hohen Streuwinkeln.
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Vergleich der EXAFS- und XANES-Regionen
Der wesentliche Unterschied der EXAFS- und XANES-Regionen ist die deutlich
ho¨here inelastische mittlere freie Wegla¨nge der Elektronen. Im Nahkantenbereich
erho¨ht sich die Reichweite der Photoelektronen drastisch, da es auf Grund der nied-
rige kinetischen Energie weniger Verlustprozesse angeregt werden ko¨nnen. Auch
die Da¨mpfung durch den DW-Faktor σAS ist bei diesen Energien bedingt durch
die exp(−k2)-Abha¨ngigkeit vernachla¨ssigbar. Beide Eﬀekte fu¨hren dazu, dass der
XANES-Bereich auch Informationen u¨ber relativ große Absorber-Streuer-Absta¨nde
beinhaltet. Zudem a¨ndert sich bei diesen kinetischen Energien die Verteilung des
Streuwinkels (Abbildung 12.9). Abha¨ngig vom Winkel a¨ndert sich die Wahrschein-
lichkeit fu¨r ein Streuereignis (
”
Streupfad“) und damit seine Intensita¨t. Fu¨r Elektro-
nenenergien im EXAFS-Regime ist die Streuung stark vorwa¨rts gerichtet (φ ≈ 0◦)
und fa¨llt fu¨r φ ≥ 30◦ stark ab.
Bedingt durch die breitere Verteilung des Streuwinkels und die hohe elastische
Reichweite sind im XANES-Signal dreidimensionale Information u¨ber die Struk-
tur um den Absorber enthalten. In diese Streuprozesse geht die Geometrie u¨ber
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die relativen Positionen mehrerer Streuer relativ zum Absorber ein. Die Auswer-
tung der geometrischen Informationen in XANES-Spektren ist allerdings weitaus
komplizierter, da die komplexe Vielfachstreuung (Multiple scattering) des Photo-
elektrons in der theoretischen Beschreibung beru¨cksichtigt werden muss. Damit ist
die theoretische Simulationen der XANES-Region, sinnvolle Modelle vorausgesetzt,
jedoch deutlich rechenaufwa¨ndiger. Oft wird dieser Bereich daher nur fu¨r qualitati-
ve Aussagen auf ﬁngerprint-Basis herangezogen. Die Nahkantenspektren liefern im
Wesentlichen die partiellen Leitungsbandzustandsdichten, im Falle der O K- und
Co L-Kanten also die Sauerstoﬀ- bzw. Kobaltanteile.
Bei EXAFS hingegen, beschra¨nkt sich die Information auf vergleichsweise ku¨rze-
re Distanzen. Da in diesem Bereich aber vornehmlich Vorwa¨rtsstreuung auftritt,
ist EXAFS empﬁndlicher gegenu¨ber den Streuer-Absorber-Absta¨nden. Ebenso sind
Strukturparameter aus EXAFS-Daten leichter zu extrahieren. Prinzipiell ist es aus-
reichend, nur die erste Koordinationsschale fu¨r die Bestimmung der Absta¨nde aus
EXAFS heran zu ziehen, ohne komplizierte Streupfade zu beru¨cksichtigen (Vor-
wa¨rtsstreuung relevant). Sowohl XANES- als auch EXAFS-Bereich ko¨nnen theo-
retisch durch Elektronensteu-Modelle mit FEFF8 beschrieben werden, siehe Ab-
schnitt 12.3.4.
Im Hinblick auf Variation der Pra¨parationsbedingungen der LiCoO2-Schichten oder
dem Lithiumgehalt ist der Nahkantenbereich der XAS empﬁndlich gegenu¨ber A¨nde-
rungen der elektronischen Struktur. Anhand dieser A¨nderungen kann geschlos-
sen werden, wie beispielsweise der Ladungstransfer zwischen Li-Ionen und Co-O-
Wirtsgitter wa¨hrend der Interkalationsreaktion stattﬁndet. Durch die Wahl der
Pra¨parationsbedingungen la¨sst sich in gewissen Grenzen die Sto¨chiometrie und
der Oxidationszustand der du¨nnen Schichten einstellen,wie im XPS-Kapitel 10.1.3
anhand von Rumpfniveau- und Valenzbansspektren gezeigt wurde. Diese Eﬀekte
wirken sich ebenso auf die Struktur der Leitungsba¨nder von LiCoO2 aus, die im
XANES-Bereich untersucht werden kann. Im Gegensatz zur sehr oberﬂa¨chenemp-
ﬁndichen Spektroskopie der besetzten Zusta¨nde mit PES-Methoden liefert die XAS
auch Informationen u¨ber tiefere Probenbereiche (100A˚), da im verwendeten SEY-
Modus die Detektion niederenergetischer Sekunda¨relektronen mit hoher Reichweite
erfolgt.












Abbildung 12.10: Darstellung des XANES-Bereichs der O K-
Absorptionskante einer HT-LiCoO2-Schicht. Die Kovalenz der Co–O-Bindung
ermo¨glicht den eigentlich dipolverbotenen U¨bergang aus dem O1s-Niveau in
Co3d- bzw. Co4sp-Hybridorbitale mit O2p-Charakter.
12.4.1 Nahstruktur der O K-Kante von LiCoO2
Eine Reihe von Untersuchungen bescha¨ftigen sich mit der Interpretation der Struk-
tur der O K-Absorptionskante [46, 126, 127, 217, 227].
Das O K-Spektrum im Bereich der Absorptionskante wird durch U¨berga¨nge aus
dem O1s-Rumpfniveau in Zusta¨nde mit O2p-Anteil hervorgerufen [227]. Gema¨ß
der Dipolna¨herung sind bei der Absorption eines Ro¨ntgenquants nur U¨berga¨nge
mit Δl= ±1 erlaubt.
Bei der Untersuchung der O K-XANES verschiedener U¨bergangsmetalloxide stell-
ten de Groot et al. fest, dass die spektralen Strukturen an der Kante aus den ko-
valenten Anteilen der Metall-Sauerstoﬀbindung resultieren [226]. Die O K-Absorp-
tionskante von U¨bergangsmetalloxiden kann, den Autoren zufolge, in zwei Regionen
unterteilt werden, die in etwa eine vergleichbare Intensita¨t besitzen [46, 226]. Die
scharfen Strukturen an der Kante resultieren aus sauerstoﬀartigen Zusta¨nden, die
mit dem TM 3d-Band hybridisiert sind, d.h. dem 3d-U¨bergansmetallband. Etwa
5–10 eV oberhalb der Absorptionsschwelle schließt sich der wenig strukturierte und
breite zweite Bereich an, der durch die Anregung in Zusta¨nde mit Sauerstoﬀcha-
rakter entsteht, die mit den 4s- und 4p-artigen Ba¨ndern der U¨bergangsmetalle
hybridisiert sind.
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In einer anderen Studie wurden Ro¨ntgenabsorptionsspektren der O K-Kante und
der Co L-Kante von CoO, Li-dotiertem CoO und LiCoO2 aufgenommen [227]. Das
O1s-Absorptionsspektrum zeigt insbesondere fu¨r LiCoO2 einen scharfen Peak an
der Absorptionskante im Bereich von Anregungsenergie zwischen 530–535 eV, der
klar von anderen Strukturen separiert ist. Nach van Elp et al. ﬁnden hier U¨berga¨nge
in unbesetzte Co3d-Zusta¨nde und Li-induzierte Lochzusta¨nde im O2p-Band statt
[46].
In Abbildung 12.10 ist die O K-Kante von HT-LiCoO2 dargestellt. In dieser Modi-
ﬁkation liegt in sto¨chiometrischen Material eine low-spin-Konﬁguration der Co3+-
Ionen in Oh-Symmetrie (t2g
6, 1A1g) vor. Der scharfe Peak A1 bei 530.4 eV entspricht
dem U¨bergang eines O1s-Elektronen in die unbesetzten Moleku¨lorbitale mit einem




1) beschrieben werden (c steht fu¨r einen O1s-Lochzustand).
Die Strukturen oberhalb von 535 eV wurden von verschiedenen Autoren wiederum
U¨berga¨ngen in die Co4s- und 4p-artigen Zusta¨nde zugeordnet, die eine deutliche
O2p-Beimischung besitzen mu¨ssen [46, 226, 227], sowie U¨berga¨ngen in O3p-Niveaus
[46].
Anhand von DFT-Rechnungen konnten Czyzyk et al. jedoch zeigen, dass es sich
hierbei bis 15 eV oberhalb von EF um Beimischungen von O2p-Zusta¨nden handelt
und nicht von O3p-Orbitalen [47]. Diese (antibindenden) Zusta¨nde liegen, unter der
Annahme einer Austrittsarbeit von etwa 6 eV, oberhalb des Vakuumniveaus. Die
weite Ausdehnung der O2p-Zusta¨nde zu hohen Energien ist ein Anzeichen fu¨r die
hohe Kovalenz der U¨bergangsmetalloxide.
In Abbildung 12.10 liegen die Maxima des 4sp-O2p-Hybridbandes bei 538.5 eV
(B) und 542.1 eV (C). Diese Struktur resultiert nach de Groot et al. aus der Oh-
Symmetrie der na¨chsten Sauerstoﬀnachbarn, die die 3d-U¨bergangsmetallionen ok-
taedrisch umgeben [226].
Mit der Hybridisierung von U¨bergangsmetall (TM) und Sauerstoﬀzusta¨nden kommt
es also zur Beimischung von O2p-Zusta¨nden in die unbesetzten Leitungsband-
zusta¨nde, die vornehmlich Metall-3d-Charakter besitzen.
Im rein ionischen Modell [209]] wu¨rde Sauerstoﬀ die Konﬁguration O1s22s22p6 be-
sitzen, wodurch kein U¨bergang 1s −→ 2p bei der Ro¨ntgenabsorption stattﬁnden
ko¨nnte. Erst durch die Hybridisierung zwischen Metall- und Ligandenzusta¨nden,
d.h. dem kovalenten Bindungsanteil, kann es zu einem Liganden-zu-Metall-Lad-
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ungstransfer kommen, durch den O1s–O2p-U¨berga¨nge mo¨glich werden (siehe Ab-
bildung 12.12).
Die Intensita¨t der Absorption in O K-Kante ist abha¨ngig von der Gesamtzahl an
”
d“-Lochzusta¨nden in den mit Sauerstoﬀorbitalen hybridisierten 3d-Niveaus und
somit proportional zum O2p-Charakter im Leitungsband und kann daher als Maß
fu¨r die Kovalenz der Bindung im CoO6-Oktaeder herangezogen werden. Dieser Ef-
fekt zeigt sich auch in den hybridisierten O2p–Co4sp-Ba¨ndern.
Der dipolerlaubte 1s−→2p U¨bergang der O K-Kante von LiCoO2 liefert damit
direkt Informationen u¨ber den Ladungszustand der Sauerstoﬃonen und die Co–O-
Bindungswechselwirkung, da vor allem O2p-Orbitale an der Bindungskonﬁguration
in oktaedrischer Umgebung mit dem Metallion (CoO6) beteiligt sind.
Zudem ist das O1s-Rumpfniveau naturgema¨ß ein lokalisiertes Orbital und besitzt
in XP-Spektren, wie an LiCoO2 erkennbar, eine symmetrische und scharfe Vertei-
lung (von der Verbreiterung der natu¨rlichen Linienbreite durch die Spektrometer-
auﬂo¨sung abgesehen). Bei einem XA-Spektrum handelt es sich um eine Faltung
aus Anfangs- und Endzustand. Auf Grund des scharfen O1s-Niveaus kann die O
K-XANES daher als Abbildung der Leitungsbandzusta¨nde mit O-Charakter inter-
pretiert werden (O2p-projezierten Leitungsbandzustandsdichte, projected density of
states).
12.4.2 Nahstruktur der Co L-Kante von LiCoO2
Das Absorptionsspektrum der Co LII,III-Kanten entsteht durch U¨berga¨nge aus den
Spin-Bahn-aufgespaltenen Co2p-Niveaus in unbesetzte, stark mit O2p-Orbitalen
hybridisierte Co3d-Zusta¨nde (Abbildung 12.12). Das Spektrum besteht aus zwei
Hauptkomponenten bei 780 eV und 794.5 eV mit schwachen Schulterstrukturen bei
782.5 eV und 796 eV sowie Komponenten bei niedrigeren Energien (779 eV und
793.5 eV). Die komplexe Struktur dieser Kante in LiCoO2 entsteht durch elek-
trostatische Wechselwirkung und Ligandenfeldeﬀekte in oktaedrischer Symmetrie.
Die durch die Spin-Bahn-Aufspaltung des 2p-Niveaus treten im Abstand von et-
wa 14.5 eV die LIII- (Co2p3/2) und LII-Hauptkomponenten auf, die durch Co2p–3d-
Wechselwirkungen und Kristallfeldeﬀekte weiter aufgespalten sind (siehe Abbildung
12.11). Ferner sind schwache Ladungstransfersatelliten zu erkennen.
Im Gegensatz zu den O K- und Li K-Kanten werden die Co L-Absorptionskanten
durch diese Multiplett-Eﬀekte dominiert [46, 127, 227, 230]. Crocombett et al. zu-













Abbildung 12.11: Die Co L-Absorpionskante besteht aus den Spin-
Bahn-aufgespaltenen Komponenten und Satellitenstrukturen. Zudem ist die
Multiplett-Aufspaltung durch Ligandenfeldeﬀekte sichtbar (Schulterstrukturen).
Die Pra¨paration der HT-LiCoO2-Schicht erfolgte bei 550 ◦Cin einer Ar/O2-
Atmospa¨re (1:1).
folge sind aber auch Ladungstransfereﬀekte relevant [228] (siehe Abschnitt 12.3.4).
Die Strukturen der Co LIII- und LII-Kanten weisen leichte Unterschied auf. Nach
de Groot et al. wird die Form dieser Komponenten durch die Sta¨rke der Kristallfeld-
aufspaltung, Orbital- und Spin-Polarisationen sowie die d-Spin-Bahn-Kopplung be-
stimmt, ebenso spielen Multiplett-Eﬀekte eine Rolle [230]. Abweichungen des Inten-
sita¨tsverha¨ltnisses von 2:1 lassen sich demnach auf die die d-Spin-Bahn-Kopplung
zuru¨ckfu¨hren.
Aus dem intensiven, dipolerlaubten Co2p −→ Co3d-Hauptu¨bergang an den Co
LII,III-Kanten ko¨nnen direkte Informationen u¨ber unbesetzte Zusta¨nde erhalten wer-
den. Dieser U¨bergang ist empﬁndlich gegenu¨ber der elektronischen Struktur des
absorbierenden Kobaltions. Anhand des Nahkantenbereichs ko¨nnen Informationen
u¨ber den Oxidationszustand, der Spin-Konﬁguration und der Kovalenz der Bindung
abgeleitet werden. Beispielsweise ist eine Verschiebung der Maxima zu ho¨heren An-
regungsenergien ein Anzeichen fu¨r einen ho¨heren Oxidationszustand.
In sto¨chiometrischen LiCoO2 mit Co
3+-Ionen in low-spin-Konﬁguration kann fu¨r
den Endzustand eine Co2p5c3d7-(t2g
6eg
1)-Konﬁguration angenommen werden (hier-
bei steht c fu¨r einen Lochzustand im Co2p-Niveau).
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Abbildung 12.12: Veranschaulichung der U¨berga¨nge an den Co L- und O K-
Absorpionskanten nach Yoon et al. [126]. Durch die Hybridisierung von Co- und
O-Zusta¨nden werden in LiCoO2 auch U¨berga¨nge an der O K-Kante beobachtet.
12.4.3 Nahstruktur der Li K-Kante von LiCoO2
In Abbildung 12.13 ist die Li K-Kante dargestellt. Die Anregung erfolgt hier aus
dem Li1s-Niveau in Li2p-Leitungsbandzusta¨nde. Die Li K-Kante besteht aus einem
intensiven Peak B (58.0 eV) oberhalb der eigentlichen Einsatzes der Ro¨ntgenabsorp-
tion A (55.4 eV) sowie ﬂachen und breiten Strukturen C–E bei ho¨heren Energien
(Tabelle 12.4).
Der Einsatz der Li K-Absorptionskante A liegt bei einer identischen Energie wie
die ersten sauerstoﬀartigen Zusta¨nde oberhalb der Energielu¨cke, die an der O K-
Absorptionskante beobachtet wurden (Tabelle 12.4). Dies zeigt die Hybridisierung
von Li2sp- mit O2p-Zusta¨nden (bzw. O2p-Co3d-Zusta¨nden) im Leitungsband hin,
die auch von Czyzyk et al. in theoretischen Modellierung der LiCoO2-Bandstruktur
beobachtet wurde [47].
Der Ursprung der dominanten Struktur B kann als weitere Li2p-Zustandsdichte der
Leitungsbandkante interpretiert werden. Mo¨glich ist auch, dass dieses Maximum
aus einer exzitonsichen Anregung in ho¨hergelegene Li-Zusta¨nde resutiert. Tsuij et
al. untersuchten eine Reihe von Lithiumverbindungen mit XAS und fu¨hrten einen
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Abbildung 12.13: Messungen des Li1s-Niveaus und der Li K-Absorptionskante
von LiCoO2. Das dominante XAS-Maximum entsteht vermutlich durch eine Ex-
zitonenanregung.
Vergleich mit DV-Xα-Cluster-Rechnungen durch [231]. Die Autoren identiﬁzierten
intensive Nahkantenstrukturen als 1s-2p-Exzitonenanregungen. Die stark ionischen
Verbindungen mit einem Ladungstransfer von ca. 1, wie Li3PO4, LiCl und LiF,
zeigen diese Strukturen deutlich. In Li2O und LiOH hingegen wurden nur schwache
Schulterpeaks bei niedrigeren Energien beobachtet. Bei letzteren wird die geringe-
re Sta¨rke der Ionenbindung verantwortlich fu¨r das Auftreten schwacher Exzitonen
gemacht, da hier die exzitonische Bindungsenergie und Intensita¨t durch die Abschir-
mung des Exzitons mit weiterer Elektronendichte im 2sp-Band verringert wird.
Das Auftreten des Exzitons wa¨re demnach ein Hinweis darauf, dass Lithium in
LiCoO2 sein 2s-Elektron nahezu vollsta¨ndig an das Wirtsgitter abgibt. Bedenkt
man den hohen kovalenten Anteil der Co–O-Bindung, ist das scheinbar ionische
Verhalten des eingelagerten Lithiums erstaunlich.
Eine weitere Interpretation fu¨r das Auftreten eines Exzitons ist ein lokalisierter Cha-
rakter des Zustandes in den die Anregung erfolgt, da die Bildungswahrscheinlichkeit
eines Exzitons mit der Lokalisierung der Zusta¨nde steigt.
Aussagen u¨ber den Anteil und die energetische Lage mo¨glicher Hybridisierungen
zwischen Lithium und Sauerstoﬀzusta¨nden im Leitungsband ko¨nnen u¨ber den Ver-
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Tabelle 12.4: Relative Energie der Li K- und O K-Nahkantenstrukturen bezo-
gen auf die Absorptionschwelle. Ein Vergleich dieser Beitra¨ge deutet auf Lage von
Lithiumzusta¨nden im Leitungsband hin. Enthalten sind ebenfalls die Bindungs-
energien EbCL der 1s-Rumpfniveaus und die Lage des Fermi-Niveaus. Zudem
la¨sst sich anhand dieser Werte die elektronische Bandlu¨cke Egel. von LiCoO2
bestimmen.
Kante Emission E [eV] E-E0 [eV]
Eb
CL Li1s 54.0 -1.4
EF EF -VBM 0.54






CL O1s 529 -1.4
EF EF -VBM 0.54




el. Li K/O K 1.94
gleich des Li K- (Abbildung 12.13) mit O K-Absorptionsspektren getroﬀen werden.
Die jeweiligen Energien der in Li K- und O K-Spektren beobachteten Strukturen
sind relativ zur Lage der Absorptionskante in Tabelle 12.4 aufgefu¨hrt. Etwa 8–9 eV
und 12–14 eV oberhalb der Absorptionskanten zeigen sich U¨bereinstimmungen in
den Emissionstrukturen, die mit einer Hybridisierung von Li2s- und 2p-Zusta¨nden
mit O2s- und O2p-Ba¨ndern gedeutet werden kann (vergleiche Czyzyk et al. [47]).
Diese Beitra¨ge von Li2s- und 2p-Orbitalen liegen im Bereich der Co4sp-O2p-Ba¨nder.
In der Schichtstruktur von HT-LiCoO2 beﬁnden sich Li- und Co-Ionen nicht auf
benachbarten Gitterpla¨tzen, sondern werden durch O-Lagen getrennt. Der Nahkan-
tenbereich bis ca. 5 eV besitzt scheinbar keine starken Beitra¨ge von Li-Zusta¨nden,
sondern wird von Co3d-Zusta¨nden mit O2p-Anteilen dominiert. Die Beimischung
von Li-Zusta¨nden im LiCoO2-Leitungsband wurde von Czyzyk et al. besta¨tigt [47].
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12.4.4 Bestimmung der Bandlu¨cke von LiCoO2
elektronische Bandlu¨cke
Anhand von (S)XPS- und XAS-Messungen kann die Energielu¨cke zwischen Valenz-
bandmaximum (VBM) und Leitungsbandminimum (LBM) aus der Bindungsenergie
des Rumpfniveaus und der Lage der Absorptionskante bestimmt werden (Gleichung
12.3). Da sich die Skala der Bindungsenergie auf das Fermi-Niveau bezieht, muss
der Abstand zwischen Valenzbandmaximum und EF beru¨cksichtigt werden (Δ =
EF - VBM).
Eel.g = ELBM − EV BM = EAbs. − (Eb −Δ) (12.3)
Die elektronische Bandlu¨cke Eel.g , die sich aus diesen Messungen ergibt, liegt bei et-
wa 1.9–2.0 eV (Tabelle 12.4). Verglichen mit dem oft zitierten Literaturwert von van
Elp et al. fu¨r LiCoO2 liegt dieser Wert zu niedrig. Diese Autoren haben aus XPS-
BIS-Messungen an Pulverproben eine Bandlu¨cke von 2.7 eV erhalten. Allerdings er-
scheint hier die Anpassung der Valenz- und Leitungsbandkanten relativ willku¨rlich.
Von Graetz et al. hingegen wurde u¨ber EELS-Messungen an LiCoO2-Pulvermaterial
ein Abstand zwischen Fermi-Niveau und den ersten unbesetzten Zusta¨nden (EF–E)
von 1.5 eV berichtet [232]. Dieser Wert stimmt gut mit der in dieser Arbeit beob-
achteten Diﬀerenz von 1.4 eV u¨berein. Anzumerken ist zudem, dass die spektrale
Auﬂo¨sung bzw. die Qualita¨t der Daten beider Vero¨ﬀentlichungen schlechter ist als
die in dieser Arbeit erreichte (BIS- (≈ 0.8 eV), EELS-Energieauﬂo¨sung (≈ 1.5 eV)
[232]).
Fehler bei der Bestimmung
In der Regel werden u¨ber elektronenspektroskopische Methoden verglichen mit op-
tisch bestimmten Bandlu¨cken kleinere Werte erhalten. Diese Abweichung kann auf
Verluste durch Relaxationsprozesse der elektronischen Struktur (Polariasation, Ex-
ziton) zuru¨ckgefu¨hrt werden [146], die bei der Absorption von Lichtquanten nicht
bzw. additiv auftreten.















Eg = 1.5 eV
Abbildung 12.14: Auftragung des Quadrats des Absorptionskoeﬃzienten zur
Bestimmung der optischen Bandlu¨cke von LiCoO2.
Die Genauigkeit der Bestimmung ergibt sich aus der bei den am Synchrotron er-
zielten Energieauﬂo¨sung der SXPS- und XAS-Messungen, die am U49/II mit dem
SOLIAS-System bei 100meV bzw. 200meV liegt8.
optische Bandlu¨cke
Die optische Bandlu¨cke einer kristallinen HT-LiCoO2-Schicht auf Borsilikatglas
wurde u¨ber optische Transmission im Fachgebiet
”
Elektronische Materialien“ be-
stimmt. Ermittelt wurde die optische Bandlu¨cke auf Grundlage von Gleichung 12.4.
Fu¨r den indirekten Halbleiter LiCoO2 [47] wurde durch lineare Extrapolation des
Quadrats des optischen Absorptionskoeﬃzienten α ein Wert von Eopt.g = 1.5 eV er-




)2 = hν − Eopt.g (12.4)
Der Wert der optischen Bandlu¨cke liegt sogar unter dem u¨ber Elektronenspektro-
skopie erhaltenen von 1.9–2.0 eV.
8Auﬂo¨sung: U49/II-Monochromator (Bessy II): Generell EΔE ≤ 5000; ΔE(400 eV)= 60meV,
d.h. EΔE = 7000; SOLIAS: Einﬂuss des Phoibos-Analysators gering, da Passenergie von 1.5 eV
gewa¨hlt, ≤40meV
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12.4.5 Vergleich XAS und SXPS
Die XANES-Spektren spiegeln die elektronische Struktur des Materials wider und
werden weniger stark als (S)XPS-Messungen von Oberﬂa¨chenkontaminationen be-
einﬂusst. Auf Grund der Detektion von Sekunda¨relektronen mit Energien zwischen
5–30 eV stammt die Information aus Tiefen im Bereich von 100 A˚ (Abbildung 6.4
auf Seite 70). So zeigen XANES-Spektren noch scharfe Emissionsstrukturen, ob-
wohl in (S)XPS-Messungen deutliche Schulterstrukturen durch Verunreinigungen
auftreten.
Ein weiterer Unterschied zwischen (S)XPS und XAS-Messungen ist die Intensita¨t
der Satellitenstrukturen der Kobaltemissionen. Im Vergleich zur XPS zeigt die XAS
nur schwache Satellitenemissionen, vermutlich durch die vollsta¨ndigere Abschir-
mung des core-holes durch noch vorhandene 3d-Elektron bei der 2p–3d-Anregung9
[46].
12.5 XANES-Analyse an du¨nnen LiCoO2-Schichten
12.5.1 Einﬂuss der Pra¨parationsbedingungen
Die Temperaturabha¨ngigkeit der Phasenbildung von LiCoO2 wurde ebenfalls mit
Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie untersucht. In Abbildung 12.15 ist eine Pra¨pa-
rationsreihe fu¨r Substrattemperaturen zwischen 25 und 550 ◦C dargestellt. Bei der
Abscheidung der aufgefu¨hrten Proben wurde eine Ar/O2-Mischungsverha¨ltnis von
2:1 gewa¨hlt. Als Substratmaterial wurden Si(110)-Wafer verwendet.
Co L-Kante
In Abbildung 12.15 (links) sind Co L-Kanten von bei verschiedenen Tempera-
turen pra¨parierten Schichten abgebildet. Es sind keine wesentlichen A¨nderungen
der spektralen Strukturen im Nahkantenbereich zu beobachten. Die LIII- und LII-
Komponenten besitzen bei niedrigen Temperaturen eine ho¨here Breite. Mit stei-
gender Temperatur werden die Strukturen scha¨rfer und die Schulterkomponenten
setzen sich deutlicher von der Hauptkomponente ab. Die relativen Intensita¨ten von
9XPS: e− → Kontinuum; XAS: e− → 3d-artige Zusta¨nde
























Abbildung 12.15: Die Spektrenserie zeigt Co L-XANES von Proben die bei
unterschiedlichen Substrattemperaturen hergestellt wurden. In der rechten Dar-
stellung ist eine Anpassung der Nahkantenstruktur der LIII -Komponente auf-
gefu¨hrt. Zu erkennen sind variierende Intensita¨tsverha¨ltnisse zwischen Haupt-
und Schulterkomponenten.
Haupt- und Schulterkomponenten vera¨ndern sich zudem mit der Substrattempera-
tur.
Fu¨r eine detailiertere Analyse wurde eine Anpassung des Nahkantenbereichs mit
Voigt-Proﬁlen durchgefu¨hrt. Zuvor wurde der Kantensprung abgezogen und die
Spektren normiert. In Abbildung 12.15 (rechts) ist eine Anpassung mit fu¨nf Kompo-
nenten gezeigt (B1–B5). Bei ho¨heren Temperaturen treten nur geringe Unterschiede
in den Messungen auf, wa¨hrend bei tiefen Temperaturen ein Anstieg der Kompo-
nenten B2 und B4 zu beobachten ist. Eine Identiﬁkation der einzelnen Anteile ist
allerdings auf Grund der Kristallfeldaufspaltung der 3d-Zusta¨nde nicht ohne wei-
teres mo¨glich. Hierfu¨r ist ein Vergleich mit theoretischen Simulationen erforderlich,
die derartige Eﬀekte beru¨cksichtigen.
Von den Autoren Abbate et al. und de Groot et al. wurden XANES-Spektren der Co
L-Kante erstmals unter Verwendung von Ligandenfeldmodellen simuliert [227, 235].
Letztere fu¨hrten einen Vergleich mit experimentellen Spektren von LiCoO2 durch,
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der eine gute U¨bereinstimmung mit der Theorie zeigte. Anhand dieser Rechnun-
gen ko¨nnen die Komponenten B2 und B4 als typische Signatur der Co
3+-Ionen in
der low-spin-Konﬁguration identiﬁziert werden. Diese Signatur besitzt auch geringe
Beitra¨ge bei B1. Der Ursprung der restlichen Komponenten B3 und B5 la¨sst sich
aus diesen Rechnungen jedoch nicht ableiten.
In einer weiteren Vero¨ﬀentlichung zu dieser Thematik durch Montoro et al. wurden
vergleichbare Rechnungen fu¨r unterschiedliche Spin- und Ladungskonﬁgurationen
von Kobaltionen durchgefu¨hrt [236]. Die Autoren nutzten ein Programm in dem
atomare Multiplett- und Ligandenfeldeﬀekte einbezogen werden. Hierbei wurden







2 (5T2) bzw. t2g
5eg
2 (4T1) ange-
nommen. In der Untersuchung der Deinterkalation von LiNiCoO2 wurde anhand
dieser Rechnungen geschlossen, das die Kobaltionen im Bereich von x= 1–0.5 im
low-spin Co3+-Zustand verbleiben.
Die berechneten Spektren fu¨r Co3+- und Co4+-Ionen zeigen eine gute U¨bereinstim-
mung mit den beobachteten Komponenten bei der elektrochemischen Deinterka-
lation der LiCoO2-Du¨nnschichtproben (siehe Kapitel 12.6.1) und der temperatur-
abha¨ngigen Pra¨paration.
Vergleicht man diese in Abbildung 12.16 aufgefu¨hrten Signaturen mit der Anpas-
sung, so wird deutlich, dass die Komponenten B1, B3 sowie B5 ho¨chstwahrscheinlich
durch Co4+-Ionen hervorgerufen werden, wa¨hrend B1, B2 und B4 durch low-spin
Co3+-Ionen entstehen. Nicht ausgeschlossen werden kann hierbei, dass auch Co3+-
Ionen in high-spin-Konﬁguration vorliegen, da diese Signatur etwa zwischen der
der Co4+- und low-spin Co3+-Ionen liegt. Zudem weisen die gemessenen Spektren
auch geringe Intensita¨tsschwankungen auf, die nicht allein mit Co4+- und low-spin
Co3+-Ionen erkla¨rt werden ko¨nnen.
Bei tiefen Temperaturen und damit oxidierenden Bedingungen (Kapitel 10.1) ko¨nnen
anhand dieser Analyse Co4+- bzw. Co3+-Ionen im high-spin-Zustand identiﬁziert
werden.
Anhand der Co L-Spektren der Proben, die bei Temperaturen gro¨ßer 300 ◦C her-
gestellt wurden, kann abgeleitet werden, dass in sto¨chiometrischen LiCoO2 eine
stabile low-spin-Konﬁguration der Co3+-Ionen vorliegt ((t2g↑)3 (t2g↓)3 (eg)0). Er-
kennbar ist dies an der scharfen und intensiven Komponente B2 und der gut auf-
gelo¨sten Schulterkomponente B4 ohne weitere Aufspaltungen. Diese Beobachtung
beﬁndet sich im Einklang mit dem nicht-magnetischen Charakter der Co3+-Ionen
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Abbildung 12.16: Die Simulation der Co L-Kante unter Beru¨cksichtigung
atomarer Multiplett- und Ligandenfeldeﬀekte von Montoro et al. zeigt die typi-
schen Signaturen von Kobaltionen mit unterschiedlichen Oxidations- und Spin-
zusta¨nden [236].























Abbildung 12.17: Die O K-XANES fu¨r unterschiedliche Substrattemperatu-
ren. Die Intensita¨tsverha¨ltnisse der Haupt- und Schulterkomponenten variieren
bei niedrigen Temperaturen. Enthalten ist zu dem eine FEFF-Simulation dieses
Bereichs.
in LiCoO2 (siehe Abschnitt 3.2 auf Seite 24). Durch Abweichungen von der Soll-
Zusammensetzung, beispielsweise durch Li- oder Sauerstoﬀdefekte, treten aber auch
Co4+- oder high-spin Co3+-Ionen auf.
O K-Kante
Alternativ zur Ro¨ntgenabsorption an der Co L-Kante lassen sich komplementa¨re In-
formationen u¨ber die elektronische Struktur an Absorptionskanten der O-Liganden
erhalten. Im Gegensatz zu den Co L-Spektren sind an der O K-Kante deutli-
chere A¨nderungen der spektralen Struktur abha¨ngig vom Lithiumgehalt bzw. der
Pra¨parationstemperatur zu beobachten.
In Abbildung 12.17 ist die O K-Nahkantenstruktur dargestellt. Auﬀa¨llig ist in der
linken Abbildung, dass die relativen Intensita¨ten der O2p-Co3d-Komponente bei
530 eV und den 4sp-Strukturen oberhalb von 535 eV sich vera¨ndern. Zu hohen Tem-
peraturen hin steigt das Verha¨ltnis aus beiden Strukturen. Da die Intensita¨t der O
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K-Hauptkomponente proportional zur Anzahl unbesetzter Zusta¨nden in Zusta¨nden
mit 2p-Charakter ist, scheint also deren Anzahl mit steigender Temperatur zu zu-
nehmen. Diese Lochzusta¨nde entstehen erst durch einen Ladungstransfer von den
Sauerstoﬀliganden zum zentralen Kobaltion und sind daher als Maß fu¨r den kova-
lenten Bindungsanteil der Co–O-Bindung zu betrachten. Oﬀenbar a¨ndert sich die
Hybridisierung im Co–O6-Okateder, d.h. der U¨berlapp der Orbitale mit wachsender
Substrattemperatur. Erkla¨rt werden kann dies mit dem U¨bergang von der LT- in
die HT-Modiﬁkation von LiCoO2. Ausgehend von einer kubischen Symmetrie der
LT-Phase bildet sich eine mit steigender Temperatur deutlicher ausgepra¨gte Ani-
sotropie der HT-Modiﬁkation aus. Dies fu¨hrt dazu, dass einige Bindungen durch
einen gro¨ßeren Orbitalu¨berlapp sta¨rker kovalent gebunden sind. Dieser U¨bergang
wurde bereits anhand der Raman-Daten in Kapitel 8.2.1 diskutiert.
Diese Tendenz setzt sich zumindest solange fort, bis sich das Material bei hohen
Temperaturen von ≥ 550–650 ◦C zersetzt. Durch einen Verlust an Sauerstoﬀ kommt
es bei diesen Temperaturen zunehmend zur Bildung von Kobaltoxiden. Der Stabi-
lita¨tsbereich ha¨ngt hierbei vom Sauerstoﬀpartialdruck ab, wie in den Raman- (Ka-
pitel 8.2.1) und (S)XPS-Messungen (Kapitel 10.1.3) beobachtet werden konnte.
In Abbildung 12.17 ist eine Anpassung der Hauptstruktur der O K-Absorptions-
kante aufgefu¨hrt. Unterschieden werden ko¨nnen hier vier Komponenten (A1–A4).
Die Hauptkomponente A2 stammt von Sauerstoﬃonen des CoO6-Oktaeders, die
verbleibenden Komponenten ko¨nnen hingegen unterschiedlichen Ursprungs sein.
Anders als an der Co L-Kante treten zwar keine Kristallfeldeﬀekte bedingt durch
die Symmetrie der 2p-Zusta¨nde auf, allerdings ist zu beachten, dass durch die Ko-
valenz der Co–O-Bindung auch Multiplett-Strukturen der Co3d-Zusta¨nde in der
O K-Nahkantenstruktur auftreten ko¨nnen. Auf diese Eﬀekte wird im Rahmen der
Diskussion der Ergebnisse zum elektrochemisch eingestellten Lithiumgehalt in Ka-
pitel 12.19 noch genauer eingegangen.
Im Falle von vorliegenden Verunreinigungsphasen an der Probenoberfa¨che stel-
len die spektralen Komponenten im Nahbereich der O K-Kante eine U¨berlage-
rung dieser Multiplett-Komponenten und Li-Fremdphasen dar. Die Zuordnung der
Beitra¨ge durch Lithiumverbindungen kann daher analog zur Diskussion des O1s-
Rumpfniveaus erfolgen (Abschnitt 10.0.2). In beiden Fa¨llen treten bei ho¨heren An-
regungs- bzw. Bindungsenergien relativ zur Hauptkomponente A2 ho¨her oxidierte
Lithiumoxide bzw. Li–C–O-Verbindungen auf (A3, A4). Zur Struktur bei niedri-
geren Energien (A1) kann ferner Lithiumoxid (Li2O) beitragen. Auf Grund der
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in Abschnitt 12.4.5 diskutierten unterschiedlichen Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit von
SEY-XAS10 und SXPS-Messungen besitzen diese Komponenten verglichen mit der
Hauptkomponente geringere relative Intensita¨ten als in SXP-Spektren.
Bei niedrigen Temperaturen wurde, wie auch schon in den (S)XPS-Untersuchungen,
versta¨rkt die Bildung von vor allem Lithiumcarbonaten und Lithiumoxid beobach-
tet. Mit der Bildung dieser Phasen an der Oberﬂa¨che liegt defektreiches, an Lithi-
um und Sauerstoﬀ verarmtes LiCoO2 vor (Abschnitt 10.1.3). Im O K-Absorptions-
spektrum wirkt sich dies durch breitere Strukturen aus und die Komponenten A1,
A3 und A4 gewinnen gegenu¨ber der Co-O-Komponente A2 an Intensita¨t.
12.6 Analyse der Interkalationsreaktion von LiCoO2 mittels
SXPS und XANES
12.6.1 Einﬂuss des Lithiumgehaltes auf die Nahkantenstruktur
Sowohl die Sauerstoﬀ K- als auch die Kobalt L-Kante sind empﬁndlich gegenu¨ber
der lokalen chemischen Umgebung. Somit kann die A¨nderung der elektronischen
Struktur von Li1−xCoO2 abha¨ngig von x u¨ber die Analyse der XANES-Bereiche
verfolgt werden. Die Struktur und Position dieser Kanten liefert auch wichtige In-
formationen u¨ber die Bindung zwischen Ligand und Metallion.
Deinterkalation: Ladungskompensation
Wie bereits in den Grundlagen diskutiert (Abschnitt 3.3) kommt es mit der Auslage-
rung von Lithiumionen zu elektronischen und strukturellen A¨nderungen in LiCoO2.
Mit der Deinterkalation von Li+ geht die Kompensation dieser Ladungen durch
die Oxidation des Materials einher. Ausgehend von den in LiCoO2 angenomme-
nen Oxidationsstufen von Co3+ und O2− kann es zur Bildung von Lo¨chern an Co-
oder O-Ionen kommen, d.h. es erfolgt nominell eine Oxidation zu Co4+ (Co–O −→
Co·–O) bzw. O− (Co–O −→ Co–O·). Diese gea¨nderte Ladungsverteilung und die
A¨nderung in der Struktur ko¨nnen auch zu einer Rehybridisierung der Co3d- und
O2p-Zusta¨nde fu¨hren. Solch eine Reorganisation der Co- und O-Orbitale ko¨nnte
wiederum eine Verzerrung der Co–O-Bindung hervorrufen und die Kovalenz der
10SEY: secondary electron yield
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Co–O-Bindung vera¨ndern sowie den damit verbundenen Ladungstransfer zwischen
O und Co beeinﬂussen. Die Aufenthaltswahrscheinlichkeit der Lo¨cher wu¨rde sich
also durch den gea¨nderten Orbitalu¨berlapp zwischen O und Co verschieben.
Anhand von Absorptionsspektren im Nahkantenbereich und der Ro¨ntgenabsorp-
tionsfeinstruktur ko¨nnen solche Prozesse untersucht und die mo¨glichen Kompensat-
ionsmechanismen unterschieden werden.
In der Literatur existieren bereits eine Reihe von derartigen Analysen, die teil-
weise zu kontroversen Ergebnissen fu¨hrten. An dieser Stelle soll daher ein kurzer
U¨berblick u¨ber die relevanten Untersuchungen gegeben werden.
Die Autoren Nakai et al. berichten fu¨r die in-situ Analyse der Co-K (7723 eV) Kante
von Li1−xCoO2 von einer Verschiebung der Kantenstrukturen zu ho¨heren Absorpti-
onsenergien, der mit der fortschreitenden Oxidation von Co3+ zu Co4+ interpretiert
wurde. Diese Oxidation wird gleichgesetzt mit einem reduzierten Co–O-Bindungs-
abstand [237].
Von Balasubramanian et al. wurde ebenfalls in einem in-situ Experiment eine Ver-
schiebung dieser Absorptionskante zu ho¨heren Energien beobachtet und auch der
Oxidation von Co-Ionen mit abnehmenden Li-Gehalt zugeschrieben [238].
Unabha¨ngig davon wurde von Tukamoto und West postuliert, dass es sich bei
LiCoO2 um einen p-Halbleiter handelt, da kleine Mengen an Co
4+-Ionen vorlie-
gen [69]. Anhand der in Abha¨ngigkeit von Temperatur und Sauerstoﬀpartialdruck
gemessenen Leitfa¨higkeit konnten Wolvenstine et al. zeigen, dass die Ladungskom-
pensation der Co4+-Defekte u¨ber Lithiumleerstellen (V′Li) geschieht [72].
Demgegenu¨ber stehen die Ergebnisse von den Autoren Yoon, Montoro, van Elp so-
wie Graetz et al. wurden ebenfalls deutliche A¨nderungen an der O K-Kante vergli-
chen mit der Co L-Kantenstruktur beobachtet [46, 126, 127, 232, 236]. Von Montoro
et al. [127, 236] wurde die Co LIII,II-Kante vermessen und mit atomaren Multiplet-
und Bandstrukturrechnungen verglichen. Diese Untersuchungen legen den Schluss
nahe, dass der trivalente Co3+ low-spin-Zustand wa¨hrend der Interkalationsreakti-
on weitgehend unvera¨ndert bleibt. Anhand dieser Rechnung wurde das Vorliegen
von Co2+, high-spin Co3+ und Co4+-Zusta¨nden ausgeschlossen [236]. Hingegen tritt
im O1s-Absorptionsspektrum mit der Lithiumauslagerung unterhalb der urspru¨ng-
lichen Absorptionskante Intensita¨t (unbesetzt O2p-Zusta¨nde) auf, die von den Au-
toren als Oxidation der O-Ionen gedeutet wurde.
Nach ﬁrst-principle Berechnungen von Wolverton und Zunger fu¨hrt das Entfernen
von Li-Ionen zu einer Ladungs-
”
Restauration“ am Co-Gitterplatz durch die Rehy-
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bridisierung der Co–O-Orbitale. Fu¨r den gesamten Bereich von 0≤x≤1 wird eine
konstante Ladungsverteilung am Co-Ion vorhergesagt [239].
Aydinol et al. konnte mit ﬁrst-principle Rechnungen ein anderes Verhalten vorher-
sagen. Hier zeigt sich wieder eine Oxidation von einem Großteil der Co3+-Ionen zu
Co4+ [125].
Ferner schlossen Graetz et al. bei der Auslagerung von Lithiumionen aus LiCoO2
anhand von EELS-Untersuchungen auf das Auftreten von Lochzusta¨nden im Sau-
erstoﬀband [232]
Von Yoon et al. wurden in einer XANES-Studie wiederum Hinweise darauf ge-
funden, dass bei der Ladungskompensation in Li1−xCoO2 sowohl O- als auch Co-
Orbitale beteiligt sind [126]. Deutlichere A¨nderungen wurden mit der Deinterkala-
tion jedoch an der O K-Kante beobachtet verglichen mit den Co LII,III-Kanten. Ins-
besondere traten an der O K-Kante wurden zwei neue Komponenten bei niedrigeren
Anregungsenergien auf. Den Autoren nach sind daher sowohl Kobalt als auch Sau-
erstoﬀ an der Ladungskompensation beteiligt und die Verteilung der Rumpﬂo¨cher
(core-hole) variiert systematisch zwischen Co und O-Atomen.
Vergleichbare Ergebnisse erzielten die Autoren Alamgir et al. bei der in-situ-Ana-
lyse des XANES- und EXAFS-Bereichs der Co K-Kante an einer all-solid-state Bat-
terie in Abha¨ngigkeit des Lithumgehalts[217]. Im Unterschied zu den Ergebnissen
von Yoon et al. wurde aber nicht linearer Verlauf bei der Verteilung der Rumpﬂo¨cher
diskutiert. Es wurde abgeleitet, dass in Li1−xCoO2 die Ladungskompensation mit
abnehmenden Lithiumgehalt bis x= 0.25 durch die Bildung von sowohl O-Lo¨chern,
als auch Co-Lo¨chern stattﬁndet. Danach kommt es dieser Studie zur Folge nur noch
zur Bildung von Co d-Lo¨chern.
In diesen widerspru¨chlichen Aussagen wird jedoch nicht die Mo¨glichkeiten der
Fremdphasenbildung in Betracht gezogen oder die Zersetzung des Materials bzw.
eine Rehybridisierung der Co–O-Bindungen diskutiert, wie sie in dieser Studie mit
verschiedenen Methoden beobachtet wurde. In Abschnitt 12.5.1 werden beispiels-
weise einige Strukturen der O K-XANES als Beitra¨ge durch Fremdphasen disku-
tiert.
Im Folgenden werden Messungen der Nahstruktur von Sauerstoﬀ K- und Kobalt
L-Kanten elektrochemisch modiﬁzierter LiCoO2-Proben vorgestellt. Der Lithium-
gehalt dieser Schichten wurde u¨ber das bereits in Kapitel 12.3.3 beschriebene Vor-
gehen variiert. Die Anpassung der Kantenstrukturen erfolgte nach Abzug einer Stu-



























Abbildung 12.18: Darstellung der Co L-Nahkantenstruktur nach Pra¨paration
und elektrochemischer De- und Reinterkalation.
fenfunktion vereinfacht unter Verwendung symmetrischer Voigt-Funktionen, um die
beobachteten A¨nderungen zu veranschaulichen.
Co L-Kante
Der Nahkantenbereich der Kobalt L-Kanten von LiCoO2 ist in Abbildung 12.18 zu
verschiedenen Stadien der Interkalation gezeigt. Die Lithiumkonzentrationen an der
Oberﬂa¨che wurden aus SXPS-Daten ermittelt und ist in Tabelle 12.6.2 aufgefu¨hrt.
Ausgehend von der pra¨parierten Schicht (OCV 2.6V, x= 1) ist mit der Auslagerung
eine Verbreiterung der Strukturen sowie ein Zuwachs der niederenergetischen Schul-
ter zu beobachten. Ebenfalls in Abbildung 12.18 enthalten ist die Anpassung der
LIII-Komponente. Analog zur Diskussion dieses Bereichs in Abschnitt 12.5.1 sind die
Komponenten B2 und B4 anhand der Signaturen in Abbildung 12.16 auf Seite 239
dreiwertigen Kobaltionen in low-spin-Konﬁguration zuzurechnen. Die Intensita¨t der
Co4+-Komponenten B1 und B3 nimmt erwartungsgema¨ß mit der Auslagerung auf
Kosten der Co3+-Spezies zu.
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Allerdings ist an der Co L-Absorptionskante keine deutliche Verschiebung der ein-
zelnen Komponenten zu ho¨heren Energien festzustellen, was von anderen Autoren
beispielsweise an der Co K-Kante beobachtet wurde [217]. Denkbar ist hier, dass
eine Verschiebung der Position der wenig strukturierten Co K-Kante durch die Zu-
nahme des Co4+-Anteils vorgeta¨uscht wurde, was ohne Komponentenanalyse zu
dieser Annahme fu¨hrte. Von Yoon et al. wurde an der Co L-Kante ebenfalls eine
Verschiebung der Maxima und deren Verbreiterung in Richtung ho¨herer Energi-
en beschrieben, sowie eine Abnahme der Intensita¨t der Hauptemission [126]. Den
Autoren zufolge besteht ein linearer Zusammenhang dieser spektralen A¨nderungen
mit x. Fu¨r eine genauere Aussage sind allerdings weitere Zwischenschritte bei Inter-
kalationsreaktion erforderlich. Eine genauere Analyse der chemischen Verschiebung
erfolgt anhand der SXP-Rumpfniveauspektren in Kapitel 12.6.2.
Festgehalten werden kann aber, dass es sich bei der A¨nderung der Ladungsver-
teilung am Kobaltionen oﬀenbar um einen lokalisierten Prozess handelt, d.h. dass
einige Ionen ihre Oxidationsstufe a¨ndern, andere aber im urspru¨nglichen low-spin-
Zustand verbleiben. Die in dieser Untersuchung konstante energetische Lage der
Komponenten und die Intentsita¨tsa¨nderungen belegen dies. Diese Beobachtung
zeigt wiederum, dass die Co3d-Zusta¨nde trotz der merklichen Co3d-O2p-Hybrid-
isierung in einem lokalisierten Modell beschrieben werden ko¨nnen (siehe Abschnitt
4).
Die zudem beobachtete Verbreiterung der Strukturen kann womo¨glich auf eine Re-
hybridisierung von Co- und O-Zusta¨nden unter der lokalen Verzerrung des CoO6-
Oktaeders zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Insgesamt betrachtet belegen die aufgefu¨hrten Messungen eindeutig, dass die La-
dungskompensation der ausgelagerten Lithiumionen durch die Oxidation der Ko-
baltionen durch die Oxidation von Co3+−→ Co4+ geschieht. Isoliert betrachtet,
ko¨nnte anhand der spektralen Signatur der Co L-Kante mit der Auslagerung prin-
zipiell auch auf einen intermedia¨ren high-spin Co3+-Zustand geschlossen werden,
der durch eine Reorganisation der Orbitale entstehen ko¨nnte. Allerdings mu¨sste fu¨r
diesen Fall die Ladungskompensation dann allein u¨ber Sauerstoﬀzusta¨nde erfolgen.
Die Entwicklung der Co L- und O K-Kantenstruktur in den einzelnen Schritten
spricht jedoch gegen diese Mo¨glichkeit.



























Abbildung 12.19: Die Nahstruktur der O K-Kante weist ausgehend von der
unbehandelten HT-LiCoO2-Schicht bei tiefer elektrochemischer Deinterkalation
drastische A¨nderungen auf.
O K-Kante
In Abbildung 12.19 ist der XANES-Bereich der Sauerstoﬀ K-Kante abgebildet. Die
Situation an dieser Absorptionskante unterscheidet sich im Verlauf der Interkalati-
onsreaktion in einigen Punkten von der an den Co L-Kanten.
Anhand der zweiten Ableitung der Absorptionsspektren in Abbildung 12.20 ist
deutlich zu erkennen, dass sich die spektrale Form, im Gegensatz zur Struktur der
Co L-Kante, bei tiefer Deinterkalation grundlegend a¨ndert (pol. 4.3V/ x≈ 0, siehe
Tabelle 12.6.2). Wa¨hrend an der Kobaltkante die lediglich die Intensita¨ten der ein-
zelnen Beitra¨ge variieren, kommen an der Sauerstoﬀkante neue Komponenten hinzu.
Auch ist eine anschließende Reinterkalation, wie in Abschnitt 12.3.3 beschrieben,
nur zum Teil mo¨glich. Die Reversibilita¨t ist oﬀenbar durch die vollsta¨ndige Deinter-
kalation der Schichten stark eingeschra¨nkt. Zur Veranschaulichung dieser Beobach-
tung wurde die O K-Nahstruktur mit Voigt-Proﬁlen angepasst (Abbildung 12.19,
rechts).
Zuna¨chst ist bis 3.9V (x= 0.2) kaum eine spektrale Entwicklung aus der O K-
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Nahkantenstruktur abzuleiten. Hingegen wurde in diesem Bereich an der Co L-
Kante ein Anstieg des Co4+-Anteils beobachtet. Mit der weiteren Deinterkalation
scheint aber die urspru¨ngliche Hauptkomponente A2 an der Sauerstoﬀkante in zwei
Komponenten A′2 und A
′′
2 aufzuspalten. Zudem ist eine schrittweise Abnahme der
A2-Intensita¨t mit der Lithiumauslagerung zu verzeichnen. Die Anteile der Emissio-
nen A0 und A1 nehmen ferner merklich zu.
Oﬀenbar muss fu¨r eine tiefe Deinterkalation (x<0.2) ein anderer Mechanismus bei
der Kompensation des Elektrons angenommen werden. Wa¨hrend die Ladungskom-
pensation bis Li0.2CoO2 (3.9V) u¨ber die Kobaltszusta¨nde erfolgt und im O K-
Spektrum keine A¨nderungen zu verzeichnen sind, scheinen bei der vollsta¨ndigen
Deinterkalation bei 4.3V auch versta¨rkt Sauerstoﬀzusta¨nde beteiligt zu sein. Die
Kobaltspektren, sowohl XAS als auch SXPS, zeigen nur geringe Variationen der
Intensita¨t im Vergleich zu der drastischen Entwicklung in der O K-Nahkanten-
struktur.
Natu¨rlich ko¨nnte auch die zuvor angesprochene Bildung von Fremdphasen (Ab-
schnitt 12.5.1) zur komplexen Struktur der Kante beitragen. Allerdings kann dies
auf Grundlage der vorliegenden SXP-Spektren der O1s- und C1s-Rumpfniveaus
ausgeschlossen werden (Abschnitt 12.6.2). Aus diesen Spektren gehen mit der Dein-
terkalation keine auﬀa¨lligen Unterschiede hervor, auf die die beobachtete A¨nderung
in der O K-Nahkantenstruktur zuru¨ckgefu¨hrt werden ko¨nnte.
Das O K-Spektrum nach der Polarisation bei 4.3V zeigt die Ausbildung einer Schul-
terkomponente (A1) unterhalb der Schwellenenergie, die einer geringeren Ladungs-
dichte am Sauerstoﬀplatz mit der Deinterkalation in Verbindung gebracht werden
kann. Diese Absorptionsbeitra¨ge ko¨nnen als Hybridisierung zwischen einem O2p-
Lochzustand und dem 3d-Orbital des Kobalts gedeutet werden (
”
O2p-Lochband“).
Die Ladungskompensation erfolgt nun nicht mehr nur durch die Oxidation der Ko-
baltionen, sondern auch durch die Verringerung der Elektronendichte an den Sauer-
sstoﬃonen. Komponente A0 stellt hierbei die unbesetzten Zusta¨nde des Valenzban-
des dar. Wie bereits bei der Diskussion der O K-Nahkantenstruktur in Abha¨ngigkeit
der Pra¨parationsparameter erwa¨hnt wurde, ko¨nnen auch Multiplett-Eﬀekte durch
hybridisierte Co3d-Zusta¨nde einen Betrag liefern, insbesondere zu Komponente A3
(durch B3). Der Beitrag durch Multiplett-Eﬀekte kann jeweils anhand des Ver-
gleichs der relativen Intensita¨ten von A1/A3 mit den Co L-Komponenten B1/B3
abgescha¨tzt werden.
Zusa¨tzlich zu diesen Eﬀekten wird die Aufspaltung der Komponente A2 in A
′
2 und

































Abbildung 12.20: Die zweite Ableitung der Co L- und O K-Nahkantenstruktur
eignet sich zur Identiﬁzierung der spektralen Komponenten. Wa¨hrend an der Co
L-Kante im Wesentlichen Intensita¨tsvariationen der Co-Komponenten B1 – B5
zu erkennen sind, tritt an der O K-Kante bei tiefer Deinterkalation (pol. 4.3V;
x≈ 0) scheinbar eine Aufspaltung der A2-Hauptkomponente auf. Dies kann auf
eine Rehybridisierung der Co–O-Bindung hindeuten.
A′′2 beobachtet. In der Literatur werden irreversible strukturelle U¨berga¨nge disku-
tiert, die auftreten, sobald große Mengen Lithium aus der Struktur entfernt werden
(Abschnitt 3.3.1 auf Seite 27). Die in den O K-Spektren sichtbare Aufspaltung der
Komponenten ist daher aller Wahrscheinlichkeit nach auf eine Rehybridisierung der
Orbitale in verzerrter oktaedrischer CoO6-Umgebung zuru¨ckzufu¨hren.
Interessant ist nun, das bei dem Versuch der Reinterkalation zwar das Lochband





bleiben. Mit der einsetzenden Beteiligung der Sauerstoﬀzusta¨nde scheint sich das
Material irreversibel zu vera¨ndern, was dazu fu¨hrt, dass nur eine sehr geringe Menge
Lithium wieder in das Gitter eingelagert werden kann (x≤0.16).
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Auswirkungen der Interkalation auf die O K- und Co L-Kante
Unabha¨ngig vom eigentlichen Mechanismus zeigen die Messungen, dass bei tiefer
Deinterkalation sowohl Kobalt- als auch Sauerstoﬃonen an der Ladungskompen-
sation beteiligt sind. Die Ladungskompensation der Lithiumionen erfolgt zuna¨chst
u¨ber die Oxidation von Kobaltionen (Co3+- −→ Co4+-Ionen). An den Co LII,III-
Kanten kommt es dabei im Wesentlichen zu einer Verschiebung der relativen Inten-
sita¨ten der Komponenten (B1–B5). Wa¨hrend das Kobaltsignal eine kontinuierliche
A¨nderungen u¨ber den gesamten Bereich der Interkalationsreaktion aufweist, tritt
an der Sauerstoﬀkante eine sprunghafte A¨nderung bei einem Lithiumgehalt x<
0.2 in LixCoO2 auf. Die Oxidation der Sauerstoﬀs bei tiefer Deinterkalation ist
erkennbar anhand des merklichen Anstiegs der Struktur A1, die auf Seiten niedri-
ger Energien liegt und damit die Oxidation der Sauerstoﬃonen suggeriert bzw. die
Bildung eines O2p-Lochbandes durch den Ladungstransfer. Hinzu kommt die Auf-
spaltung der scharfen O2p-Co3d-Komponente A2 in mehrere Komponenten auf (A
′
2
und A′′2). Dies wiederum legt zumindest fu¨r die tiefe Deinterkalation einen anderen
Mechanismus fu¨r die Ladungskompensation nahe, der aber auch die irreversible
Zersetzung von LiCoO2 bedeuten kann. Unter Umsta¨nden bilden sich auf Grund
einer Rehybridisierung irreversibel Phasen, die die vollsta¨ndige Wiedereinlagerung
der Lithiumionen verhindern. In diesem Fall kann von einem
”
Blocking Layer“ an
der Oberﬂa¨che der Kathode ausgegangen werden, der letztendlich zur Degradation
des Materials fu¨hrt (siehe auch Abschnitt 9.2.1 auf Seite 127).
12.6.2 SXPS-Analyse der Interkalationsreaktion von Li1−xCoO2
Lithiumgehalt
Wie bereits in Abschnitt 12.3.3 diskutiert, wurde der Lithiumgehalt in der her-
gestellten LiCoO2-Schicht und den anschließenden Deinterkalationsschritten aus
den SXPS-Daten ermittelt. Fu¨r die Bestimmung des Lithiumgehaltes wurde das
Verha¨ltnis der integralen Intensita¨t der benachbarten Li1s- (Eb= 54.0 eV) und
Co3p-Emission (Eb= 60.3 eV) herangezogen (Abbildung 12.21). Bei einer verwen-
deten Anregungsenergie von 175 eV liegt nach den Berechnungen von Yeh und Lin-
dau ein Verha¨ltnis der Li1s- und Co3p-Wirkungsquerschnitte von 1:0.7 vor [179].
Durch den geringen Unterschied der kinetischen Energie der Photoelektronen beider
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Tabelle 12.5: Aus SXPS-Messungen bestimmter Lithiumgehalt in elektroche-
misch behandelten LiCoO2-Schichten (550 ◦C, Ar:O2:1:1).
Behandlung Ewe x
as is OCV 2.6V 1.04
deint. 1 pol. 3.9V 0.21
deint. 2 pol. 4.3V 0.01
reint. 1 pol. 3.0V ≤ 0.16*
Niveaus kann der Einﬂuss der Transmissionsfunktion des Spektrometers in guter
Na¨herung vernachla¨ssigt werden. Der relative Lithiumgehalt, der u¨ber den Zusam-
menhang x= ILi1s·0.7
ICo3p
bestimmt wurde, liegt fu¨r die gesputterte Schicht bei 1.04
(siehe Tabelle 12.6.2). Die Genauigkeit dieser Bestimmung liegt bei etwa 10–20%
(Abschnitt 6.2.1).
Li1s-Rumpfniveau
Wie aus den Li1s-Spektren hervorgeht, konnte durch die elektrochemische Pra¨pa-
ration Lithium vollsta¨ndig aus den oberﬂa¨chennahen Bereich entfernt werden (Ab-
bildung 12.21, Tabelle 12.6.2). Informationen u¨ber das Volumenmaterial sind mit
der SXPS nicht zuga¨nglich. Die darauf folgende Wiedereinlagerung war jedoch nur
bedingt mo¨glich.
Bei der Auslagerung bestand die Li1s-Emission im Wesentlichen aus einer Kompo-
nente. Der asymmetrische Ausla¨ufer zu ho¨heren Bindungsenergien zusammen mit
Informationen aus den C1s- und O1s-Niveaus weist auf geringe Verunreinigungen
durch Li-C-O-Verbindungen hin. Der Anteil am Gesamtsignal ist jedoch gering.
Die Lithiumionen scheinen teilweise bereits an der Oberﬂa¨che zu reagieren und
verhindern so die Interkalation. Diese Aussage wird auch durch die ausgepra¨gte
Schulterkomponente in der O1s-Emission unterstu¨tzt (s.u.).
Bei der Reinterkalation tritt diese Komponente jedoch versta¨rkt auf und besitzt
eine mit der eigentlichen LiCoO2-Komponente vergleichbare Intensita¨t. Diese Be-
obachtung unterstu¨tzt die Annahme eines
”
Blocking Layers“ an der Kathodeno-
berﬂa¨che. Die in Tabelle 12.6.2 aufgefu¨hrte Li1s-Menge ist daher mit (*) gekenn-
zeichnet. Beru¨cksichtigt man diese zweite Komponente sowie die Abschwa¨chung
der Intensita¨t durch Oberﬂa¨chenphasen, so ist anzunehmen, dass der tatsa¨chlich
reinterkalierte Lithiummenge in der Schicht etwas geringer ist (ca. x= 0.1).
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Abbildung 12.21: SXPS Li1s, O1s und C1s elektrochemische De- und Rein-
terkalation.
C1s-Rumpfniveau
Das C1s-Niveau zeigt eine dominierende Emission bei 284 eV die durch Kohlen-
wassserstoﬀverbindungen hervorgerufen wird. Die Emission bei 288 eV ist charak-
teristisch fu¨r Li-C-O-Verbindungen, allerdings handelt es sich hier nicht um Carbo-
nate, da diese erst bei ho¨heren Energien auftreten (290 eV). Eine Zuordnung dieser
Beitra¨ge ist [178] oder Abschnitt 10.0.2 zu entnehmen.
Diese Verunreinigungen entstehen durch den Kontakt mit dem LiClO4/PC-Elek-
trolyten bzw. sind eine Folge der relativ hohen Spannungen, die bei der Deinter-
kalation angelegt werden. Denkbar ist, dass sie Teil einer SEI-Schicht sind (
”
Solid-
Elektrolyte-Interphase“), die sich wa¨hrend der Interkalationsreaktion auf der Ka-
thode bildet. Eine wesentlich schwa¨chere Bildung dieser Li-C-O-Phasen fu¨r das
Kathodenmaterial V2O5, das bei niedrigeren Spannungen zykliert wird (2.5–3.4V),
unterstu¨tzt diese Annahme.
Zudem sind in diesem Bereich geringe Kontaminationen durch adsorbierte Kaliu-
mionen sichtbar, die aus der verwendeten Glaszelle (Abschnitt 7.2.3) stammen und
u¨ber den Elektrolyten auf die Probe gelangt sind.





































Abbildung 12.22: XPS VB und Co2p elektrochemische De- und Reinterkalati-
on. Die Entfaltung dieser Spektren ist in Abbildung 12.24 auf Seite 255 gegeben.
Co2p- und Valenzbandemissionen
Das Co2p-Rumpfniveau und der Valenzbandbereich sind in Abbildung 12.22 ent-
halten bzw. mit einer Anpassung der einzelnen Komponenten in Abbildung 12.24.
Ebenso wie in den zugeho¨rigen XANES-Daten ist in diesen Bereichen bei der Dein-
terkalation eine A¨nderung der spektralen Intensita¨t einzelner Komponenten zu be-
obachten. Anhand der Co3d-Hauptemission A des Valenzbandes wird deutlich, dass
aus diesem Niveau Elektronen entfernt werden. Wie der Anpassung der Valenzband-
emissionen in Abbildung 12.24 entnommen werden kann, nimmt die Intensita¨t die-
ser Emission ab (Eb(A)≈ 1.1 eV), die die Besetzung dieses Niveaus widerspiegelt.
Gleichzeitig nimmt der Anteil der Co4+-Ionen, die Emission B (Eb(B)≈ 2.2 eV) zu-
geordnet wurden, zu.
Anzumerken ist, dass Emission B allerdings auch mit der Oxidation von Sauerstof-
ﬁonen in Verbindung gebracht werden kann. Diese Emission beﬁndet sich zwischen
der Co3d-Hauptemission A und dem breiten Sauerstoﬀband C–E bei 3–8 eV und in
ResPes-Messungen wurde ein vergleichbarer Anteil an Co3d- und O2p-Charakter
festgestellt (Abschnitt 11.1.3).
















 E(Co2p) - 778eV
 E(O1s)  - 527.5eV
Abbildung 12.23: Lage der Co2p- und Co3d-Emissionen von LixCoO2 rela-
tiv zum Fermi-Niveau EF bei der elektrochemischen Pra¨paration. Die Diﬀerenz
zwischen unbehandelter Schicht (Probe 0, x= 1) und vollsta¨ndiger Deinterka-
lation (Probe 2, x= 0) betra¨gt etwa -200meV fu¨r Co- und +200meV fu¨r O-
Komponenten.
Ein entsprechendes Verhalten ist der Anpassung des Co2p3/2-Niveaus ab zuleiten.
Auch hier wa¨chst oﬀensichtlich der Co4+-Anteil (Eb≈ 780.1 eV) auf Kosten der
Co3+-Komponente an (Eb≈ 779.0 eV). Die Zuordnung der weiteren Komponen-
ten von Valenzband und Co2p-Niveau wird in Kapitel 10.1 ausfu¨hrlich erla¨utert.
Die mit der Auslagerung der positiven Lithiumionen verknu¨pfte Entfernung von
Elektronen besitzt ebenfalls einen Einﬂuss auf die Lage des Fermi-Niveaus EF des
Materials. Wie in Abbildung 12.23 gezeigt, ru¨ckt das Fermi-Niveau in Richtung Va-
lenzbandmaximum. Die absolute A¨nderung zwischen der abgeschiedenen Schicht
und vollsta¨ndiger Deinterkalation ist vergleichsweise gering und liegt im Bereich
von 200meV.
Auch hier wird deutlich, dass die Ladungskompensation ein lokalisiertes Pha¨nomen
ist und eindeutig durch die Oxidation der Kobaltionen erfolgt. Ein Beitrag der Sau-
erstoﬃonen, wie in der XAS-Analyse beobachtet, ist sicherlich nicht auszuschließen.
O1s-Rumpfniveau
Das O1s-Rumpfniveaus ist in Abbildung 12.21 enthalten. Beobachtet werden kann
im O1s-Niveau dennoch eine Verschiebung der Bindungsenergie der Hauptkompo-
nente zu ho¨heren Werten, also entgegengesetzt zum beobachteten Trend der u¨brigen
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Abbildung 12.24: Veranschaulichung der Valenzband- und Co2p3/2-
Komponenten. Deutlich erkennbar ist der Zuwachs der Co4+-Komponente (bzw.
OL-) bei ΔEb= 1.1 eV relativ zur Co3+-Hauptemission mit fortschreitender
Deinterkalation der Probe. Die Anregung der Valenzbandemissionen erfolgte mit
120 eV, die des Co2p-Niveaus mit 900 eV. Die Verschiebung des Fermi-Niveaus
wurde in dieser Darstellung kompensiert.
Emissionen. Diese chemische Verschiebung des O1s-Rumpfniveaus mit der A¨nde-
rung der Ladungsverteilung fu¨hrt zu einer Verschiebung der Strukturen zu ho¨heren
Energien (Oxidation), auf Grund der erho¨hten eﬀektiven Kernladung (schwa¨chere
Abschirmung) die auf die 1s-Elektronen wirkt. Der Verlauf der energetischen Lage
ist in Abbildung 12.23 dargestellt und betra¨gt etwa +150meV. Auﬀa¨llig ist hier,
dass im Gegensatz zu den Kobaltkomponenten bei der Reinterkalation die Richtung
der Verschiebung nicht umgekehrt wird.
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Die O1s-Emission besitzt auf Grund vorliegender Li-O-C-Fremdphasen eine Rei-
he von zusa¨tzlichen Komponenten, die sich in einer ausgepra¨gten Schulteremission
a¨ußern und bereits eingehend in Kapitel 10.0.2 diskutiert wurden. Zusammen mit
der hohen Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit der SXPS-Messungen wird die Auswertung
dieses komplexen Bereichs erschwert, da die Informationen die aus LiCoO2 mit de-
nen der Adsorbate u¨berlagern.
Das in der O K-Nahkantenstruktur beobachtete Defektband (A1) mu¨sste prinzipi-
ell auch im O1s-Rumpfniveau auftreten. Jedoch kann aus den genannten Gru¨nden
anhand der SXPS-Daten keine Aussage getroﬀen werden. Hinweise auf ein O1s-
Defektband liefern aber verunreinigungsfreie LiCoO2-Pra¨parationen, die in Kapitel
10.1.3 diskutiert wurden.
In den O K-XAS-Messungen tritt das potentielle Defektband deutlicher hervor als
in den korrespondierenden O1s-Rumpfniveaus, da eine ho¨here Empﬁndlichkeit ge-
genu¨ber dem Volumenmaterial besteht (Abschnitt 12.4.5).
Zusammenfassend ist an dieser Emission die Oxidation des Sauerstoﬀs abzulesen
sowie das Auftreten von Fremdphasen. Die diskutierte gegenla¨uﬁge Verschiebung
der Bindungsenergie zeigt, dass auch die Sauerstoﬄiganden an der Ladungskom-
pensation teilnehmen.
Zusammenfassung: Auswirkungen der Interkalationsreaktion
Die Analyse dieser Daten zeigt, dass das einfache Bild der Ladungskompensation,
d.h. die Oxidation von Kobaltionen, nicht ausreicht, um die ablaufenden Prozesse
zu beschreiben. Dies wird bei der Betrachtung der Entwicklung einzelner Kompo-
nenten der Anpassungen von XA- und SXP-Spektren deutlich.
In Abbildung 12.25 sind die relativen Beitra¨ge dargestellt. Das linke Schaubild
zeigt den Lithiumgehalt (Li1s/Co3p*k, vergleiche mit Tabelle 12.6.2) sowie das
Verha¨ltnis aus Co4+ zu Co3+-Anteil fu¨r die aufeinander folgenden Schritte der
elektrochemischen Pra¨paration. Ein klarer Zusammenhang besteht zwischen ab-
nehmenden Lithiumgehalt und dem Anstieg des Beitrags durch Co4+-Ionen in den
XAS-Messungen der Co L-Kante. Beide Signale zeigen einen entgegengesetzten Ver-
lauf, der sich auch mit der Reinterkalation (Schritt 3) umkehrt.
Dagegen zeigen die SXPS-Messungen zwar bei der Deinterkalation einen zu den
XAS-Signal vergleichbare Tendenz, jedoch fu¨hrt der Reinterkalationsschritt hier
scheinbar nicht zum Ru¨ckgang des Co4+-Signals. Dieses Verhalten begru¨ndet sich







































Abbildung 12.25: Analyse der relativen Beitra¨ge der einzelnen Komponen-
ten der XAS- und SXPS-Daten. Mit der Auslagerung der Lithiumionen ist ein
ansteigender Co4+-Anteil aus den VB- und Co2p-SXPS- sowie den Co L-XAS-
Daten abzuleiten. Zudem scheint sich das Verha¨ltnis zwischen Co2+-, Co3+- und
Co4+-Ionen zu verschieben (Co2p-Niveau).
jedoch vermutlich in der ho¨heren Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit der SXPS-Messungen
(siehe Abschnitt 12.4.5) und der Bildung von Oberﬂa¨chenphasen. Fu¨r das Co2p-
Niveau sind die spektralen Komponenten der Co3+-, Co4+- und Co2+-Ionen in Ab-
bildung 12.25 (rechts) dargestellt. Die Anteile wurden jeweils auf die Gesamtin-
tensita¨t dieser Komponenten normiert. Anhand dieser Entwicklung ist absehbar,
dass bei der vollsta¨ndigen Deinterkalation (Schritt 2) mit dem Anstieg der Co4+-
Intensita¨t auch der Co2+-Anteil auf Kosten von Co3+-Signal an der Oberﬂa¨che
zunimmt. Hieraus la¨sst sich ableiten, dass zumindest an der Oberﬂa¨che die Dein-
terkalation ebenfalls mit der Bildung von Co2+ verbunden ist. Dies kann bedeuten,
dass sich im Material zunehmend Defektionen bilden (z.B. Kationenunordnung:
Co2+ auf Lithiumpla¨tzen) oder die Zersetzung von LiCoO2 zu Co3O4 erfolgt (siehe
Abschnitt 5.4).

13 Zusammenfassung und Ausblick
Im Rahmen dieser Arbeit wurde das 4V-Kathodenmaterial LiCoO2 hinsichtlich
materialspeziﬁscher Aspekte analysiert, die relevant fu¨r die Anwendung in Lithium-
ionenbatterien sind und daru¨berhinaus Bedeutung fu¨r die zuku¨nftige Weiterent-
wicklung von Kathodenmaterialien besitzen. Die durchgefu¨hrten Untersuchungen
konzentrierten sich zuna¨chst auf den Aufbau und die Optimierung der Du¨nnschicht-
abscheidung dieses Systems. Im Verlauf dieser Arbeiten erfolgte eine eingehende
Untersuchung der strukturellen, chemischen und elektrochemischen Materialeigen-
schaften der erhaltenen LiCoO2-Schichten in Abha¨ngigkeit der Prozessparameter.
Dabei wurden nicht nur Eigenschaften des Volumenmaterials beru¨cksichtigt, son-
dern insbesondere auch die Oberﬂa¨chen- bzw. Grenzﬂa¨cheneigenschaften unter-
sucht, die ebenfalls Bedeutung fu¨r die Funktionsweise der Batterie besitzen.
Die angewandte Methodik umfasst strukturelle Analysen (Ro¨ntgendiﬀraktometrie
und Raman-Spektroskopie), die Untersuchung der Schichtmorphologie (HRSEM)
und ferner die elektrochemische Charakterisierung im Batteriebetrieb. Wichtige In-
formationen u¨ber die chemischen Eigenschaften und insbesondere die elektronische
Struktur des Kathodenmaterials lieferten detaillierte Untersuchungen mittels der
Photoelektronenspektroskopie (XPS, UPS) und verwandter Methoden (XAS, reso-
nante PES). Diese umfassende Charakterisierung des Materials als Funktion der
Depositionsparameter erlaubte weiterfu¨hrende Studien der reversiblen und irrever-
siblen A¨nderungen der Materialeigenschaften als Folge der kontrovers diskutieren
Ladungskompensation bei der Interkalationsreaktion. Von entscheidender Bedeu-
tung fu¨r ein fundiertes mechanistisches Versta¨ndnis - Voraussetzung fu¨r die gezielte
Weiterentwicklung von Kathodenmaterialien - ist hierbei die Aufkla¨rung der auf-
tretenden Vera¨nderungen der elektronischen Struktur im Batteriebetrieb und deren
Auswirkungen auf die elektrochemischen Eigenschaften.
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13.1 Pra¨paration der Du¨nnschichtproben und Analyse der
grundlegenden physikalischen Eigenschaften
Die eigentliche LiCoO2-Abscheidung musste fu¨r die reproduzierbare Pra¨paration
der gewu¨nschten HT-Modiﬁkation und auf Vermeidung von Fremdphasen opti-
miert werden. Im Zuge dieser Experimente wurden die wichtigsten Pra¨parations-
parameter systematisch variiert. Den gro¨ßten Einﬂuss auf die Schichteigenschaften
besaß die Temperatur des Substrates und die Zusammensetzung des Prozessga-
ses, genauer gesagt der
”
eﬀektive“ Sauerstoﬀpartialdruck, der sich in erster Linie
durch das p(O2)/T-Verha¨ltnis einstellt. Ferner spielte die Rate der Abscheidung
eine Rolle, die sowohl durch die Sputterleistung als auch den Abstand zwischen
Substrat und Quelle eingestellt wurde, aber auch durch das Ar/O2-Verha¨ltnis und
den Absolutdruck bestimmt wird.
13.1.1 Analyse der Oberﬂa¨chenchemie
Die Charakterisierung der elektronischen und chemischen Eigenschaften erfolgte
direkt im Anschluss an die Abscheidung mit XPS und UPS (Kapitel 10). Diese
oberﬂa¨chenempﬁndliche in-situ Analyse erlaubte die Optimierung der Abscheide-
bedingungen fu¨r das Kathodenmaterial im Hinblick auf die Oberﬂa¨chensto¨chiome-
trie und Phasenreinheit unter deﬁnierten Bedingungen und diente auf diese Weise
zur Prozesskontrolle. Es konnten verschiedene Fremdphasen identiﬁziert werden,
die eine eindeutige Interpretation der elektronischen Struktur verhindern, sofern
diese nicht beru¨cksichtigt werden. Die detaillierte Analyse der charakteristischen
Valenzbandemissionen ist dabei von besonderer Bedeutung.
Zur Optimierung der Abscheidung wurden die zur Verfu¨gung stehenden Einﬂusspa-
rameter variiert. Die spektroskopierten Li1s-, C1s-, O1s- und Co2p-Rumpfniveau-
emissionen zeigten vorrangig systematische Variationen der Emissionsstrukturen
als Funktion der Substrattemperatur, konnten aber daru¨berhinaus auch durch den
Sauerstoﬀpartialdruck beeinﬂusst werden.
Fu¨r niedrige Pra¨parationstemperaturen unterhalb von 400 ◦C konnten Kontamina-
tionen durch Li-C-O-Verbindungen nachgewiesen werden, die als zusa¨tzliche Kom-
ponenten in den Li1s- und O1s-Niveaus erscheinen (Li2O, Li2O2, Li2CO3). Mit dem
Auftreten dieser Phasen kommt es zu Abweichungen von der Soll-Sto¨chiometrie von
LiCoO2. Die Auftragung der mittels XPS ermittelten Sto¨chiometrie der Schichten
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ließ bemerkenswerterweise ein konstantes Li/O-Verha¨ltnis erkennen, das sich rela-
tiv zum Co-Gehalt kontinuierlich verschob. Dies hatte insbesondere Auswirkungen
auf die komplexe Emissionsstruktur des Co2p-Rumpfniveaus, die aus verschiedenen
Einzelkomponenten und durch Abschirmungseﬀekte hervorgerufene Satellitenemis-
sionen besteht. Die A¨nderung der relativen Intensita¨ten der Einzelkomponenten
wurde mit der Bildung von Defekten im Material interpretiert, die zu Abweichun-
gen in der nominellen Oxidationsstrufe von +III der Kobaltionen fu¨hren (siehe
Abbildung 10.19 auf Seite 175).
Anhand dieser Eﬀekte la¨sst sich ableiten, dass das System das Verhalten einer
festen Lo¨sung (solid-solution) aus Li2O2 und CoO besitzt, in dem Li- bzw. O-
Defekte durch die Bildung von Co2+- und Co4+- neben Co3+-Ionen kompensiert
werden. Fu¨r die Co2+-Spezies wurde auf Grund der relativen Bindungsenergie eine
tetraedrische Sauerstoﬀkoordination angenommen. Diese experimentellen Ergeb-
nisse stehen scheinbar im Widerspruch zur bisherigen Annahme, dass in LiCoO2
ausschließlich Co3+-Ionen in low-spin-Konﬁguration vorliegen. Jedoch kann diese
Diskrepanz dadurch erkla¨rt werden, dass dieses Verhalten mit PES-Methoden le-
diglich an der Oberﬂa¨che beobachtet wurde und dort durch hohe Defektdichten
hervorgerufen wird. Allerdings reagiert auch das Volumenmaterial der Schichten in
den elektrochemischen Messungen eher wie eine feste Lo¨sung und zeigt weniger ein
zweiphasiges Verhalten bei der Deinterkalation (siehe Abschnitt 13.1.4). Dies ver-
deutlicht wiederum, dass die Defektkonzentration einen entscheidenden Einﬂuss auf
das elektrochemische Verhalten ausu¨bt. Aus den bereits diskutierten Experimenten
ging hervor, dass die Defektkonzentration im Wesentlichen durch das Verha¨ltnis
aus Sauerstoﬀpartialdruck und Substrattemperatur bestimmt wird, aber zusa¨tzlich
auch von an der Oberﬂa¨che auftretenden Fremdphasen beeinﬂusst werden kann.
Fu¨r optimierte Abscheidebedingungen (T=550 ◦C und 50% Ar/50% O2) wurden
sto¨chiometrische und verunreinigungsfreie LiCoO2-Schichten der geordneten Hoch-
temperaturmodiﬁkation erhalten.
Die Analyse der Spektren zeigte ferner, dass eine weitere Erho¨hung der Tempera-
turen (>550 ◦C) zu einer Reduktion des Materials fu¨hrt - erkennbar an der Ver-
schiebung von EF in Richtung Leitungsband -, die auch die Zersetzung von LiCoO2
unter Bildung von CoO- bzw. Co3O4-Fremdphasen zur Folge haben kann. Diese Re-
aktion wurde prima¨r anhand der modiﬁzierten Oberﬂa¨chensto¨chiometrie und den
A¨nderungen in der Co2p-Emissionsstruktur sowie des Valenzbandbereichs abgelei-
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tet. Daru¨berhinaus konnte dies ebenfalls eindeutig mit Raman-Spektroskopie und
XRD nachgewiesen werden.
13.1.2 Strukturelle Eigenschaften
Die Untersuchung der strukturellen Eigenschaften der Du¨nnschichtpra¨parationen
und deren Entwicklung abha¨ngig von den Depositionsbedingungen gewa¨hrleistete
zusammen mit der chemischen Analyse mit XPS die Pra¨paration deﬁnierter Proben
als Ausgangspunkt fu¨r weitere Experimente.
Die Untersuchung mittels XRD abha¨ngig von der Substrattemperatur und der Zu-
sammensetzung des Prozessgases wa¨hrend der Abscheidung ergab, dass die LiCoO2-
Schichten oberhalb von 400 ◦C sowohl mit einer deutlichen (00l)-Vorzugsorientier-
ung (Kapitel 8.1), als auch in der vorteilhaften HT-Modiﬁkation aufwachsen. Kris-
tallines Material wurde bereits bei 300 ◦C beobachtet, jedoch lagen hier oﬀenbar
noch LT- und HT-Modiﬁkation nebeneinander vor. Die Kristallisation wurde vor
allem durch die Substrattemperatur beeinﬂusst, allerdings konnte auch ein Einﬂuss
der Zusammensetzung des Prozessgases festgestellt werden.
Zwar konnten u¨ber die XRD-Analyse des Volumenmaterials wichtige Informationen
u¨ber die Entwicklung der strukturellen Schichteigenschaften in Abha¨ngigkeit von
den Pra¨parationsbedingungen erhalten werden, jedoch wurde eine eindeutige Cha-
rakterisierung der du¨nnen Schichten durch deren ausgepra¨gte Vorzugsorientierung
erschwert. Infolgedessen wurde erga¨nzend zu den XRD-Untersuchungen die lokale
Struktur mittels Raman-Spektroskopie analysiert.
Im Unterschied zu den XRD-Messungen konnten mit der Raman-Spektroskopie
schon ab 100 ◦C kristalline Bereiche beobachtet werden. In Abha¨ngigkeit der Sub-
strattemperatur ließen die Schwingungsspektren u¨berdies einen S-Kurvenverlauf
der Bandenpositionen erkennen (siehe Abbiildung 8.9 auf Seite 112). Derartige Fre-
quenzverschiebungen ko¨nnen durch gea¨nderte Bindungsabsta¨nde und-/oder Koor-
dinationen hervorgerufen werden. Interpretiert wurde diese Entwicklung als U¨ber-
gang der LT- in die HT-Modiﬁkation von LiCoO2, der bereits im Temperaturbereich
zwischen 300 und 400 ◦C stattﬁndet1 und sich im Raman-Signal durch eine abrupte
Verschiebung der A1g- und Eg-Banden um etwa 10-12 cm
−1 zu ho¨heren Wellenzah-
len a¨ußert.
1In der Literatur wird die Mindesttemperatur fu¨r die Pulversynthese von HT-LiCoO2-
Volumenmaterial mit >600 ◦C angegeben (Kapitel 3.1).
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Wie bereits erwa¨hnt, wurde fu¨r hohe Temperaturen im Bereich von 600 ◦C bei der
Du¨nnschichtpra¨paration anhand der Raman-Spektren - wiederum konsistent mit
den XRD-Messungen - die Bildung der Verunreinigungsphase Co3O4 beobachtet,
die mit einer leichten Verschiebung der Bandenpositionen zu niedrigeren Wellen-
zahlen verbunden ist. Anhand von Raman-Tiefenproﬁlen konnte gezeigt werden,
dass diese Phase dann in hauptsa¨chlich an der Oberﬂa¨che der Schichten vorliegt.
Die Abha¨ngigkeit des relativen Anteils der Co3O4-Bandenintensita¨t vom Sauer-
stoﬀparialdruck gab Aufschluss daru¨ber, dass das Auftreten dieser Phase durch
die Bildung von Sauerstoﬀdefekten verursacht wird und durch Erho¨hen des Sauer-
stoﬀpartialdrucks verhindert werden kann. Die Analysen der Schichtsto¨chiometrie
und der Emissionsstrukturen mittels XPS besta¨tigen zudem diese Tendenz. Es hat
sich insgesamt gezeigt, dass sich durch das p(O2)/T-Verha¨ltnis lassen sich somit
reduktive oder oxidierende Bedingungen einstellen lassen, mit denen gezielt die
Eigenschaften des oxidischen Materials modiﬁziert werden ko¨nnen.
13.1.3 Morphologie
Die Morphologie der HT-LiCoO2-Schichten wurde im Bereich von Substrattem-
peraturen von 400-600 ◦C, in dem nachweislich die HT-Modiﬁkation vorliegt, fu¨r
unterschiedliche Depositionsraten untersucht (Kapitel 9.1). Mittels hochaufgelo¨ster
Rasterelektronenmikroskopie konnte gezeigt werden, dass das Schichtwachstum ge-
zielt beeinﬂusst werden kann. Fu¨r die Entwicklung der Kristallinita¨t, der Korn-
gro¨ßenverteilung und der Porosita¨t der Schichten konnte insbesondere ein Einﬂuss
von Substrattemperatur und Abscheiderate festgestellt werden. Im Falle niedri-
ger Abscheiderate und hoher Temperaturen wurden poro¨se Schichten mit großen
Ko¨rnern beobachtet, hingegen traten bei hoher Rate und niedrigen Substrattempe-
raturen dichte, feinkristalline Schichten auf.
Anhand dieser Abha¨ngigkeit der Schichtmorphologie von dem Verha¨ltnis aus Tem-
peratur und Abscheiderate konnte abgeleitet werden, dass vor allem kinetische Pro-
zesse (Oberﬂa¨chendiﬀusion) bei der Ausbildung der strukturellen Schichteigenschaf-
ten eine entscheidende Rolle spielen und sich die Morphologie durch diesen Eﬀekt
in gewissen Grenzen gezielt einstellen la¨sst.
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13.1.4 Elektrochemisches Verhalten
Die elektrochemischen Eigenschaften von LiCoO2 ha¨ngen davon ab, welche struk-
turelle Modiﬁkation des Materials vorliegt (Grad der Ordnung) und kann daru¨ber
hinaus durch die Bildung von Fremdphasen negativ beeinﬂusst werden (Sto¨chiome-
trie).
Die elektrochemische Aktivita¨t der LiCoO2-Du¨nnschichtkathoden wurde anhand
von potentiostatischen und galvanostatischen I/V-Messungen charakterisiert (Ka-
pitel 9.2). Schichten, die oberhalb von 400 ◦C hergestellt wurden, besitzen in den ers-
ten Zyklen ein gutes, fu¨r die HT-Modiﬁkation typisches elektrochemisches Verhalten
und sind daher fu¨r die Untersuchung der elektronischen Struktur geeignet. Vergli-
chen mit Literaturdaten weisen die Schichten bei den ersten Lade-/Entladezyklen
eine hohe Spannung, eine geringe Polarisation (Vox= 3.92V, Vred= 3.88V) sowie
eine gute Reversibilita¨t der Auslagerung auf (Ired/Vox). Der kontinuierliche Ver-
lauf der galvanostatischen Kurven zu Beginn der Deinterkalation und das Fehlen
eines Spannungsplateaus war wiederum ein Hinweis darauf, dass die LiCoO2-Du¨nn-
schichtkathoden eher das Verhalten einer festen Lo¨sung besitzen, als die fu¨r das
LiCoO2-Pulvermaterial dokumentierte zweiphasige Umwandlung. Klar ersichtlich
ist dies anhand der unterschiedlichen Verla¨ufe in galvanostatischen Messungen an
LiCoO2-Pulver- und Du¨nnschichtkathoden (siehe Abbildung 9.7 auf Seite 127).
Nachfolgende Lade-/Entladezyklen ergeben fu¨r die Filme bereits eine schnelle De-
gradation in den I/V-Kennlinien, wobei aber die Kapazita¨t der Schichten mit fort-
schreitender Zyklenanzahl noch relativ stabil blieb (siehe Abbildung 9.5 auf Sei-
te 125). Die Ursachen fu¨r diese Vera¨nderungen konnten im Rahmen dieser Arbeit
nicht abschließend gekla¨rt werden. Vermutlich kommt es mit der Volumena¨nderung
wa¨hrend der Interkalationsreaktion zu irreversiblen A¨nderungen der Mikrostruktur,
hervorgerufen durch texturinduzierte mechanische Spannungen in den Schichten
(Zerfall der Ko¨rner, Kontaktverlust). Als weitere potentielle Ursache ko¨nnen die
bei tiefer Deinterkalation (x<0.2) mit SXPS- und XAS-Messungen beobachteten
irreversible A¨nderungen der elektronischen Struktur angefu¨hrt werden, die mit der
einsetzenden Beteiligung von Sauerstoﬀzusta¨nden bei der Ladungskompensation
zusammenha¨ngen. Die schnelle Degradation macht diese additivfreien Schichten
wiederum attraktiv fu¨r die Untersuchung dieser Pha¨nomene.
Leichte Abweichungen im elektrochemischen Verhalten der HT-Phase treten fu¨r
Pra¨parationen auf, die bei verschiedenen Temperaturen durchgefu¨hrt wurden (400-
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650 ◦C; Abbildung 9.6 auf Seite 126), was oﬀensichtlich durch die mit verschiedenen
Methoden beobachteten Unterschiede in der Zusammensetzung und/oder Kristalli-
nita¨t der Schichten hervorgerufen wird. Mit steigender Substrattemperatur steigen
im Bereich bis 550 ◦C zuna¨chst auch die erhaltene Spannung und Reversibilita¨t.
Fu¨r ho¨here Temperaturen >600 ◦C ist zwar ein weiterer geringer Anstieg der Span-
nung zu verzeichnen, allerdings nimmt die Reversibilita¨t des Interkalationsprozesses
deutlich ab. Die besten Eigenschaften wurden fu¨r Schichten erhalten, die bei 550 ◦C
pra¨pariert wurden (50% Ar, 50% O2; XPS: sto¨chiometrisch), da bei diesen Tem-
peraturen noch kein merklicher Sauerstoﬀverlust auftritt, der zur Zersetzung und
Co3O4-Bildung fu¨hren kann.
13.1.5 Eigenschaften der LiCoO2-Oberﬂa¨che
Mit Hilfe der eingesetzten Methodik konnten verschiedene oberﬂa¨chenspeziﬁsche
Eﬀekte identiﬁziert werden, da die einzelnen Methoden einerseits u¨ber unterschied-
liche Tiefenempﬁndlichkeiten verfu¨gen und sich ferner in ihrer Empﬁndlichkeit ge-
meinsamer Messgro¨ßen unterscheiden bzw. komplementa¨re Informationen liefern.
Die extrem oberfa¨chenempﬁndliche (S)XPS-Analyse (15–30 A˚) zeigte deutlich das
an der Oberﬂa¨che der Schichten Co4+- und Co2+-Defekte auftreten sowie lithium-
haltige Fremdphasen. Anhand der Bindungsenergien wurde gefolgert, dass letzte-
re in tetraedrischer Sauerstoﬀkoordination vorliegen. Auch fu¨r sto¨chiometrisches
Material war immer ein kleiner Anteil beider Defektspezies zu beobachten. Mit
Hilfe der XAS, bei der Elektronen aus Tiefen von bis zu 100 A˚ detektiert wer-
den, konnten vor allem Co3+- und Co4+-Ionen beobachtet werden. Die Bildung
der Kobaltoxide konnte durch Raman-Tiefenproﬁle ebenfalls auf oberﬂa¨chennahe
Bereiche eingegrenzt werden. Hier stammen die Informationen aus einem Bereich
von etwa 1μm. Identische Ergebnisse lieferte die XRD-Analyse mit einer Infor-
mationstiefe von >1–3μm. Zusammen mit dem in XPS- und EXFAS-Messungen
beobachteten Sauerstoﬀverlust fu¨r reduzierende Bedingungen belegen diese Ergeb-
nisse die Bildung von Li1−xCoO2−δ bis hin zu CoO bzw. Co3O4 an der Oberﬂa¨che
der LiCoO2-Schichten.
Die erhaltenen Ergebnisse verdeutlichen, dass sich die Eigenschaften der LiCoO2-
Du¨nnschichtkathoden von denen der herko¨mmlichen Pulvermaterialien unterschei-
den. Diese Abweichung kann auf den Einﬂuss der Oberﬂa¨che der Schichten zuru¨ck-
gefu¨hrt werden, der durch das Verha¨ltnis zwischen Oberﬂa¨che zu Volumen der
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Schichten bestimmt wird. Allgemein ko¨nnen die Ko¨rner einer LiCoO2-Kathode als
nicht homogen angesehen werden, vielmehr besitzen sie eine defektreiche Ober-
ﬂa¨chenschicht, deren Eigenschaften sich von denen des Volumens unterscheiden.
Die Defektdichte wirkt sich letztendlich auf das elektrochemische Verhalten aus,
das im Falle der du¨nnen Schichten dem einer festen Lo¨sung entspricht.
13.2 Elektronische Struktur
Die Untersuchung der elektronischen Struktur von LiCoO2-Kathodenschichten und
deren A¨nderung stand in dieser Arbeit im Vordergrund. Eine zentrale Fragestellung
umfasste die Untersuchung des Zusammenhangs zwischen Batterieperformanz und
A¨nderungen in der elektronischen Struktur von LiCoO2 durch pra¨parative Einﬂu¨sse
und daru¨berhinaus infolge einer (irreversiblen) elektrochemischen Beanspruchung
(Degradation). Die elektronischen Beitra¨ge bei der Interkalationsreaktion lassen
sich direkt mit Hilfe photoelektronenspektroskopischer Methoden untersuchen.
Im Batteriebetrieb ist die Ein- bzw. Auslagerung der Lithiumionen mit einem
Transfer von Elektronen gekoppelt, die die im Gitter zuru¨ckbleibenden Ladungen
kompensieren. Welche Zusta¨nde zu den verschiedenen Stadien dieser Reaktion be-
teiligt sind, ist nach wie vor noch nicht eindeutig gekla¨rt, aber fu¨r ein tiefgehendes
Versta¨ndnis der ablaufenden Mechanismen essentiell.
13.2.1 Analyse der besetzten Zusta¨nde
Eine detaillierte Analyse der elektronischen Struktur des Valenzbandbereichs von
LiCoO2 erfolgte mit Hilfe resonanter SXPS-Messungen (ResPES; Kapitel 11). Die
Resonanz von Co-Zusta¨nden an der Co3p-Co3d-Anregungsschwelle erlaubte repro-
duzierbar die Trennung von Beitra¨gen durch Zusta¨nde mit Kobalt- und Sauerstoﬀ-
charakter (bzw. Verunreinigungsphasen) im Valenzband. Diese Separation der reso-
nanten Anteile, d.h. kobaltartiger Zusta¨nde, gelang u¨ber die Bildung von Diﬀerenz-
spektren, unter Beru¨cksichtigung der theoretischen Photoionisationswirkungsquer-
schnitte und verschiedener experimenteller Parameter.
Der Vergleich der separierten Co-artigen Anteile (hν=62eV) mit einem Al Kα-
Spektrum des LiCoO2-Valenzbandes (hν=1486.6eV) in Abbildung 11.8 auf Sei-
te 195 belegt die Gu¨ltigkeit des Vorgehens anhand der großen A¨hnlichkeit der
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Spektren, da im Falle des Al Kα-Spektrums der Beitrag sauerstoﬀartiger Zusta¨nde
weitgehend vernachla¨ssigt werden kann (geringer Photoionisationswirkungsquer-
schnitt). Mit Hilfe dieser Methode konnten auf diesem Wege direkt A¨nderungen
in der partiellen Zustandsdichte, d.h. von Zusta¨nden mit kobaltartigen Charak-
ter oder dem Charakter der Sauerstoﬄiganden, verfolgt werden. Anhand von CIS-
Messungen (
”
constant initial state“; Abbildung 11.10 auf Seite 197) kann ferner
der Charakter der Co-artigen Emissionen genauer untersucht werden. Abha¨ngig
von der Art der Resonanz, d.h. jenachdem ob eine resonante oder anti-resonante
Interferenz vorliegt, kann auf die unterschiedliche Abschirmung der Zusta¨nde bzw.
Relaxationseﬀekte geschlossen werden (Liganden-Metall-Ladungstransfer).
Die resonante Photoelektronenspektroskopie stellt daher eine essentielle Methode
fu¨r die Charakterisierung der elektronischen Struktur von LiMO2-Du¨nnschichtka-
thoden im Hinblick auf die mechanistische Interpretation der, mit der Auslagerung
von Li-Ionen einhergehenden, Ladungskompensation dar. Diese Messungen erlau-
ben es, den orbitalen Ursprung von Zusta¨nden zu bestimmen, die an der Ladungs-
kompensation wa¨hrend der Interkalation beteiligt sind.
13.2.2 Analyse der unbesetzten Zusta¨nde
Neben der Analyse der besetzen Valenzbandzusta¨nde (SXPS/ResPES) erfolgte eine
Analyse der unbesetzten Leitungsbandzusta¨nde anhand der Co L, O K- und Li K-
Nahkantenstruktur (XANES). Die temperaturabha¨ngige Pra¨paration der Schichten
ließ graduelle A¨nderungen der O K- und Co L-Nahkantenstruktur erkennen. Da die
komplexe Struktur der Kobaltabsorption durch Multiplett-Eﬀekte bestimmt wird,
wurden fu¨r die Interpretation der spektralen A¨nderungen Ligandenfeld-Rechnungen
aus der Literatur herangezogen, in denen diese Eﬀekte beru¨cksichtigt worden sind.
U¨ber den Vergleich mit diesen Rechnungen konnten hauptsa¨chlich spektrale Signa-
turen von Co3+-Ionen sowie Co4+-Ionen identiﬁziert werden. Der Beitrag der Co4+-
Spezies steigt bei erho¨hter Unordnung des Systems und Abweichungen von der
Soll-Sto¨chiometrie, die bei niedrigen Depositionstemperaturen <300 ◦C beobachtet
werden. Der Anteil an Co2+-Defekten ist im Vergleich zu den SXPS-Daten deutlich
geringer, da die Absorptionsmessungen weniger oberﬂa¨chenempﬁndlich sind.
Mit dem Anstieg des Co4+-Signals ist in der Feinstruktur der Sauerstoﬀabsorp-
tion zusa¨tzlich zu der Hauptkomponenten ein Anwachsen einer Komponente bei
niedrigeren Energien zu erkennen, die eine verringerten Ladungsdichte am Sau-
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erstoﬀabsorber indiziert. Die Entwicklung der Nahkantenstruktur abha¨ngig von
der Substrattemperatur oder vielmehr dem Verha¨ltnis aus Sauerstoﬀpartialdruck
und Temperatur wa¨hrend der Deposition, ist begleitet von kontinuierlichen A¨nde-
rungen der relativen Intensita¨ten einzelner Komponenten. Dieses Verhalten deutet
wiederum, konsistent mit den (S)XPS-Ergebnissen, auf das Vorliegen einer festen
Lo¨sung fu¨r einen gewissen Sto¨chiometriebereich hin. Abweichungen im Lithium-
oder Sauerstoﬀgehalt werden durch die Bildung lokaler Defektionen ausgeglichen.
Die Pra¨paration du¨nner Kathodenschichten fu¨r die nachfolgende Analyse der elek-
tronischen Struktur setzt daher die genaue Kenntnis und Kontrolle des Einﬂusses
der Depositionsparameter voraus.
13.2.3 U¨bersicht der besetzten und unbesetzten Zusta¨nde
Eine U¨bersicht u¨ber die Charakterisierung der elektronischen Struktur ist in Ab-
bildung 13.1 gegeben, in der eine schematische Darstellung, PES-Messungen und
Bandstrukturrechnungen gegenu¨bergestellt wurden. Die pra¨zise relative Ausrich-
tung der SXPS- und XAS-Messungen auf der Bindungsenergieskala erfolge mit-
tels der Hauptemission des O1s-Niveaus und der korrespondierenden O1s-Photo-
emissionslinie im XA-Spektrum (gemessen im TEY-Modus). Fu¨r die Illustration
wurden die Intensita¨ten auf die dominierenden Co3d-artigen Zusta¨nde normiert.
Die spektrale Scha¨rfe und die geringe Dispersion ΔE(k) in der berechneten Band-
struktur veranschaulicht den lokalisierte Charakter der 3d-Zusta¨nde, die das Valenz-
bandmaximum und Leitungsbandminimum bilden. Demgegenu¨ber besitzen die brei-
ten O2p-Ba¨nder einen eher delokalisierten Charakter. In das Leitungsband sind
sowohl Co3d-, O2p- als auch Li2sp-Zusta¨nde hybridisiert, worauf anhand der Aus-
wertung der entsprechenden Absorptionskanten geschlossen werden konnte.
Das Fermi-Niveau beﬁndet sich 1.1 eV oberhalb der dominierenden 3d-Emission
des Valenzbandes und 1.35 eV unterhalb der des Leitungsbandes. Die elektronisch
bestimmte Bandlu¨cke Eg
el. von LiCoO2 betra¨gt 1.94 eV (siehe Abschnitt 12.4.4).
In den XAS-Messungen sind O2p-Co3d-Zusta¨nde sichtbar, die im Valenzband (A0)
bzw. innerhalb der Bandlu¨cke liegen (A1). Bei diesen Zusta¨nden handelt es sich
nicht um die elektronische Struktur des Grundzustandes, vielmehr werden diese
durch den Anregungsprozess hervorgerufen. Es kann sich hierbei um Beitra¨ge durch
die Projektion anderer Anfangszusta¨nde (Li2O), Multiplettstrukturen durch hybri-
disierte kobaltartige Zusta¨nde sowie bzw. ein O2p-Lochband handeln, die nicht aus































Abbildung 13.1: Experimentelle Zustandsdichte der Valenz- und Lei-
tungsba¨nder von LiCoO2. Zum Vergleich ist eine LSW-L(S)DA-Bandstruktur-
rechnung E(k) von Czyzyk et al. gegenu¨bergestellt [47]. Das Fermi-Niveau EF
liegt bei Bindungsenergie Eb= 0.
der Bandstrukturrechnung hervorgehen. Die Austrittsarbeit verunreinigungsfreier
LiCoO2-Oberﬂa¨chen wurde mit UPS (HeI) bestimmt und betra¨gt Φ= 5.3 eV. Ober-
halb des Vakuumniveaus (EV ak) liegen die freien O2p-Co4sp-Ba¨nder.
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13.2.4 A¨nderung der elektronischen Struktur mit der
Deinterkalationsreaktion
Ein Kernaspekt der bisherigen Untersuchungen bildet die Analyse der elektroni-
schen Struktur der LiCoO2-Schichten als Funktion des elektrochemisch eingestell-
ten Lithiumgehalts (Kapitel 12.6). Unter Nutzung von Synchrotronstrahlung wur-
den sowohl die Valenz- als auch die Leitungsbandzusta¨nde der Li1−xCoO2-Du¨nn-
schichtkathoden spektroskopiert. Die Du¨nnschichtkathoden wurden fu¨r diese Un-
tersuchung in einen Batterieaufbau integriert und sukzessive durch Polarisation der
Probe (de-)interkaliert und vermessen.
Der Lithiumgehalt in Li1−xCoO2 wurde anhand der Li1s-/Co3p-Niveaus bestimmt
und betrug 1-x=1.04 (OCV 2.6V) fu¨r die gesputterte LiCoO2-Schicht und 1-x=0.21
fu¨r die erste Polarisation bei 3.9V. Mit der vollsta¨ndigen Deinterkalation bei 4.3V
(1-x=0.01) wurde der Stabilita¨tsbereich des Materials u¨berschritten, was zur Folge
hatte, dass die anschließende Reinterkalation bei 3.0V lediglich die Wiedereinlager-
ung von 1-x=0.16 gestattete.
Die mit der Auslagerung verbundene Oxidation war deutlich anhand des stetig
ansteigenden Co4+-Anteils relativ zur Co3+-Hauptemission in der Co2p-Emission
zu erkennen (siehe 12.24 auf Seite 255). Diese Ladungskompensation ist gleicher-
maßen im Valenzbandbereich zu beobachten. Hier nimmt die Intensita¨t der Co3d-
Hauptemission kontinuierlich ab und eine Emission zwischen den O2p-artigen Band
und der Co3d-Emission gewinnt an Intensita¨t. Anhand der ResPES-Analyse wur-
de ein gemischter Charakter dieser Emission mit jeweils gleich großen Co3d- und
O2p-Anteilen festgestellt. Diese Messungen zeigen somit deutlich, dass die Ladungs-
kompensation durch die Oxidation von nominell Co3+ zu Co4+ geschieht, eine Be-
teiligung von sauerstoﬀartigen Zusta¨nden aber auch vorhanden ist. U¨berdies deutet
die gegenla¨uﬁge Entwicklung der Bindungsenergie von Co- und O-Zusta¨nden bei
tiefer Deinterkalation nicht nur auf die Oxidation der Kobaltionen, sondern auch
auf eine Reduktion der Ladungsdichte am Sauerstoﬀ hin (Abbildung 12.23 auf Sei-
te 254).
Das augenscheinlich ein zweistuﬁger Prozess abla¨uft, ist daru¨ber hinaus an den kor-
respondierenden Absorptionsspektren ersichtlich (Abbildungen 12.18 auf Seite 245
und 12.19 auf Seite 247). Im Falle der Feinstruktur der Co L-Absorptionskante ist
u¨ber den gesamten Bereich der Interkalationsreaktion eine kontinuierliche Verschie-
bung der relativen Beitra¨ge zu erkennen. Der wachsende Anteil der Co4+-Signatur
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gegenu¨ber der der Co3+-Ionen belegt die Oxidation der Kobaltionen infolge der Li+-
Auslagerung. Eine andere Situation pra¨sentiert sich fu¨r die Nahkantenstruktur der
O K-Absorption. Zuna¨chst weisen die Spektren nur minimale Vera¨nderungen auf,
jedoch kommt es mit der Polarisation bei 4.3V zu einer drastischen A¨nderungen
der Emissionsstruktur. Die Deinterkalation fu¨hrt zur Oxidation des Sauerstoﬀs und
damit zur Ausbildung eines Lochbandes unterhalb der urspru¨nglichen Absorptions-
kante. Fu¨r niedrige Lithiumkonzentrationen in den Schichten ist diese Ladungskom-
pensation verbunden mit der Rehybridisierung von Bindungen im CoO6-Oktaeder,
was sich in den Spektren durch die Aufspaltung der Hauptkomponente in zwei neue
Strukturen bemerkbar macht. Bei diesem Vorgang handelt es sich oﬀensichtlich um
einen irreversiblen Prozess, der eine erneute Reinterkalation nur zu einem geringen
Grad erlaubt. Daru¨ber hinaus konnte anhand der korrespondierenden O K-EXAFS-
Daten ein Sauerstoﬀverlust mit voran schreitender Deinterkalation belegt werden
(Abbildung 12.8 auf Seite 218).




Die einfachste/klassische Modellvorstellung geht von einer kontinuierlichen Oxida-
tion der Kobaltionen von Co3+ zu Co4+ in Li1−xCoO2 bei der Auslagerung der
Li+-Ionen aus. Ob und wie Sauerstoﬀzusta¨nde an der Ladungskompensation teil-
nehmen, wird noch immer kontrovers diskutiert. In dieser Arbeit wurde mittels
SXPS- und XAS-Messung eindeutig eine Beteiligung von Sauerstoﬀzusta¨nden fest-
gestellt, die bei tiefer Deinterkalation des Materials bedeutsam wird und mit einem
Verlust an Sauerstoﬀ verbunden ist. Diese Reaktion wirkt sich negativ auf die Re-
versibilita¨t der Interkalation aus.
In diesem Zusammenhang ließ die in den SXP- und XA-Spektren beobachtete Ent-
wicklung der Interkalationsreaktion die Ausbildung einer Art Barriereschicht an der
Kathodenoberﬂa¨che vermuten (
”
blocking layer“). Die PES-Daten zeigen, dass die
Zusammensetzung als Mischung von Li-Oxidspezies (Li2O, Li2O2), Li2CO3 und Co-
Oxiden (CoO, Co3O4) sowie defektreichen Li1−xCoO2−δ beschrieben werden kann.
Die Bildung der Lithiumverbindungen an der Oberﬂa¨che bindet einerseits Lithium-
ionen ist begleitet von einem Verlust an Sauerstoﬀ des Volumenmaterials.
Es ist durchaus wahrscheinlich, dass eine solche Schicht den Transport und damit
die Wiedereinlagerung der Lithiumionen in das Volumen des Materials behindert.
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Vermutlich fu¨hren diese Verbindungen zu einer isolierenden Grenzﬂa¨chenschicht
(Kathode/Elektrolyt), die den Transport der Elektronen unterbindet und damit
auch die chemische Diﬀusion der Lithiumionen. In der Literatur wird im Zusam-
menhang mit Kapazita¨tsverlusten bei hohen Zyklenzahlen eine erho¨hte Impedanz
beobachtet, die mit einem erho¨hten Transferwiderstand der Kathode/Elektrolyt-
Grenzﬂa¨che in Verbindung gebracht wird (siehe Abschnitt 9.2.1).
Die in dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse zeigen Parallelen zwischen der Oxida-
tion bzw. Reduktion der du¨nnen LiCoO2-Schichten unter UHV-Bedingungen und
auf elektrochemischen Wege. Aussagen u¨ber die Stabilita¨t sind teilweise u¨bertrag-
bar, da in beiden Fa¨llen a¨hnliche Reaktionsprodukte auftreten.
Die beobachteten Prozesse lieferten interessante Hinweise auf die Ladungskompen-
sation und mo¨gliche Ursachen fu¨r die Degradation des Materials unter elektro-
chemischer Beanspruchung. Es wurde deutlich, dass eine zentrale Rolle bei dieser
Problemstellung dem irreversiblen Verlust an Sauerstoﬀ zukommt (Bildung von
O2 und/oder sauerstoﬀhaltigen Lithiumverbindungen). Dieser Verlust ist auf die
Verminderung des kovalenten Bindungscharakters der Co–O-Bindung infolge einer
Rehybridisierung des CoO6-Oktaeders zuru¨ckzufu¨hren, der zu einem Transfer von
Lo¨chern in das Sauerstoﬀband fu¨hrt und damit den Stabilita¨tsbereich der Interkala-
tionsreaktion bestimmt. Um diesen Prozessen entgegenzuwirken muss die Kovalenz
in den CoO2-Lagen bei tiefer Deinterkalation stabilisiert werden. Es ist leicht nach-
zuvollziehen, das dies insbesondere an der Oberﬂa¨che von Bedeutung ist, da gezeigt
werden konnte, dass diese Prozesse zuerst dort einsetzen.
13.3 Ausblick
Eine sinnvolle Fortfu¨hrung der Experimente kann durch die Ausweitung der Un-
tersuchung auf verwandte Materialsysteme erfolgen, die Modiﬁkation der Katho-
denoberﬂa¨che und letztendlich die Realisierung einer Du¨nnschichtbatterie unter
UHV-Bedingungen.
13.3.1 Synthese: PE MOCVD
Als Erweiterung der pra¨parativen Mo¨glichkeiten ist die derzeit im Aufbau beﬁndli-
che UHV-Prozesskammer fu¨r die plasmaunterstu¨tzte chemische Gasphasenabschei-
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dung (PE MOCVD) anzufu¨hren. Ziel ist beispielsweise die ﬂexible Herstellung
kationensubstituierten Derivate der Li(M,N)O2-Schichtoxide in Du¨nnschichtform.





Ein Problem von Interkalationskathoden ist die Instabilita¨t der Oberﬂa¨che. Wie
bereits in einer Vielzahl an Studien nachgewiesen werden konnte, ist die Beschich-
tung von Kathodenmaterialien eine Mo¨glichkeit die Stabilita¨t der Elektrodenober-
ﬂa¨che zu erho¨hen und dadurch die elektrochemischen Eigenschaften zu verbessern.
Fu¨r Pulvermaterialien ist dieser Eﬀekt zwar vorhanden aber produktionstechnisch
nicht wirtschaftlich umzusetzen. Hingegen erscheint dieser Weg der Modiﬁkation
von Oberﬂa¨cheneigenschaften fu¨r Du¨nnschichtbatterien sinnvoll.
13.3.3 Degradation: in-situ-Aufbau
Fu¨r eine genauere Analyse der Mechanismen und der Einﬂussfaktoren auf die Stabi-
lita¨t der Kathodenschichten sind weitere Studien der elektronischen Eigenschaften
im Batteriebetrieb erforderlich. Am besten geeignet fu¨r derartige Untersuchungen
erscheint der Aufbau einer funktionierenden Festko¨rperionenbatterie unter UHV-
Bedingungen als Voraussetzung fu¨r saubere in-situ PES-Messung. Die Schwierig-
keit dies zu realisieren liegt in der Herstellung barrierefreier Kathoden/Festko¨rper-
elektrolyt-Grenzﬂa¨chen bedingt u.a. durch die umgekehrte Prozessierungsreihen-
folge der einzelnen Schichten (Kathode oben).
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